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De part leur grande onsommation et leur nature, les pièes en élastomère vulanisé sont une
soure importante de déhets (pneumatiques, joints, blos amortissants...). Une des voies de
revalorisation de es matériaux est leur réutilisation sous forme de harges dans les omposites
an de diminuer la rigidité et d'augmenter la résistane aux hos de ertains polymères. Des
études réalisées sur es omposites thermoplastiques élastomères (TPEs) ont montré qu'ils
pouvaient avoir des propriétés similaires à des TPEs industriels [Ismail et Suryadiansyah,
2002℄ [Mihael et al., 1999℄. Ils possèdent les qualités des thermoplastiques (failité de mise en
÷uvre, faible masse volumique) et ertaines qualités des élastomères (grande élastiité, bonne
tenue au ho). L'Institut für Allgemeinen Mashinenbau und Kunststotehnik (IMK) de la
Tehnishe Universität Chemnitz (TUC) développe e onept de matériaux. En ollaboration
ave et institut, des membres du LIMatB mènent une étude sur la aratérisation méanique
et sur la reherhe de modèles méaniques permettant de dérire le omportement de es
omposites à l'état solide. Ces matériaux étant en développement, la démarhe de modélisation
envisagée se fonde sur une approhe miroméanique [Bertevas, 2005℄ [Ausias et al., 2007℄
an d'optimiser les propriétés d'usage. Le omportement marosopique des TPEs est déni
à partir du omportement des diérents onstituants et d'une méthode d'homogénéisation.
Dans le but de développer un modèle représentant au mieux le omportement réel, l'équipe
 Polymères et Composites  du LIMatB est assoiée à e projet, grâe à son expertise et à ses
moyens de aratérisation des matériaux polymères.
L'objetif de ette étude est don la aratérisation expérimentale et la modélisation du
omportement méanique de TPEs ainsi que de ses onstituants avant strition et à tempé-
rature ambiante. Les TPEs de ette étude sont omposés d'une matrie en homopolymère
polypropylène isotatique (iPP) et de partiules d'élastomère reylées à base d'éthylène
propylène diène monomère (EPDM). Il a été mis en évidene que le taux de ristallinité du PP
évoluait ave le pourentage d'EPDM dans le TPE [Parenteau et al., 2007℄. Le omportement
méanique du PP est par onséquent diérent pour haque TPE. Pour ette raison ainsi que
par la nature omplexe du PP, un modèle miroméanique a également été proposé pour e
polymère semi-ristallin en plus d'un modèle marosopique, en distinguant la phase amorphe
de la phase ristalline. Dans le as des TPEs, un modèle miroméanique a également été
retenu en élastiité linéaire, en intégrant l'évolution du omportement du PP ave le taux
d'EPDM. Dans le domaine non linéaire, la loi de omportement des TPEs est onstruite à
partir du omportement méanique de l'EPDM et uniquement à l'aide de la loi marosopique
déterminée pour le PP et d'une démarhe d'homogénéisation.
Ce mémoire de thèse s'organise autour de quatre hapitres prinipaux. Dans un premier
temps, seront présentées toutes les notions utiles en faisant un état des onnaissanes atuelles
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sur les matériaux de l'étude ainsi que sur les méthodes d'homogénéisation dans le domaine
des petites perturbations. Dans la mesure où la matrie régit prinipalement le omportement
méanique des TPEs de l'étude, le polypropylène sera analysé ave une grande attention, en
préisant sa nature physio-himique ainsi que les méanismes de déformation des polymères
semi-ristallins. Inversement, le omportement spéique des produits élastomériques ne sera
pas abordé dans e hapitre bibliographique. Le omportement des partiules d'élastomères
sera dérit par une loi phénoménologique simple dans le modèle miroméanique des TPEs.
Les leteurs pourront se repporter à des ouvrages tels que [Rault, 2002℄ ou [Combette et
Ernoult, 2006℄ pour avoir des informations plus préises sur les élastomères.
La aratérisation expérimentale des matériaux est exposée dans la deuxième partie de e
manusrit. Les propriétés physio-himiques et la mirostruture des matériaux sont étudiées
à l'aide d'analyse enthalpique diérentielle (DSC), par analyse dynamique en température
(DMA), par mirosopie életronique à balayage (MEB) et par diration des rayons X (RX).
An de onnaître toutes modiations de la struture ristalline sous solliitations méaniques,
les mesures RX sont également ouplées à des essais de tration. Les propriétés méaniques
sont étudiées par l'intermédiaire d'essais de tration uniaxiale, de exion quatre points et
d'essais d'indentation instrumentés. L'un des objetifs de ette thèse est de parvenir à dérire
le omportement méanique du PP et des TPEs avant strition. Les phénomènes d'endom-
magement n'étant ainsi pas pris en ompte dans les modèles développés, il est néessaire de
les aratériser an de limiter le domaine d'utilisation des modèles. Ces phénomènes, tel que
la avitation, seront alors étudiés par l'intermédiaire d'essais de tration uniaxiale ave suivi
optique des hamps de déformation et de mesures in situ réalisées au MEB.
A la suite des essais de aratérisation, on s'intéressera à la modélisation du omportement
méanique du polypropylène. Deux approhes sont exposées dans ette troisième partie, en
omparant un modèle marosopique à un modèle miroméanique. Dans e dernier as,
le PP est représenté par un matériau hétérogène biphasé, onstitué d'une phase amorphe
et d'une phase ristalline. Après avoir déni le motif permettant de représenter au mieux
la morphologique partiulière du PP dans le domaine de l'élastiité linéaire, le modèle
miroméanique est étendu au omportement non linéaire. L'extension du modèle hoisi et les
lois de omportement assoiées aux phases sont ainsi présentées. A la suite de la proédure
d'identiation, les modèles de omportement marosopique et miroméanique sont omparés
sur les essais de tration et les essais d'indentations instrumentés. L'approhe retenue est
validée par l'intermédiaire d'un essai de exion quatre points qui ne fait pas partie de la base
de donnée servant à l'identiation des lois de omportement.
Enn, on présentera dans la quatrième partie un modèle miroméanique pour dérire le
omportement des TPEs. De la même manière que pour le PP, plusieurs motifs morphologiques
sont omparés dans le domaine de l'élastiité linéaire. Une fois déterminé, le motif est étendu au
omportement non linéaire où seul le modèle de omportement marosopique présenté dans la
troisième partie de e manusrit sera utilisé an de dérire le omportement du PP. Le modèle
développé est ensuite analysé par l'intermédiaire d'essais de tration uniaxiale pour diérentes







X = Xi ei veteur
X = Xij ei ⊗ ej tenseur d'ordre 2
i tenseur identité d'ordre 2
X = Xijkl ei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el tenseur d'ordre 4
I tenseur identité d'ordre 4
tra(X) trae du tenseur X
det(X) déterminant de X
Grandeurs méaniques
σ tenseur des ontraintes de Cauhy
σ = σd + σh i déomposition de σ en une partie déviatorique et une partie hydrostatique
J2(σ) seond invariant de σ
d
(ontrainte équivalente de von Mises)
R variable salaire de l'érouissage isotrope
X variable tensorielle de l'érouissage inématique
ε tenseur des déformations (mesure logarithmique)
εe partie élastique de la déformation
εin partie inélastique de la déformation
εve partie visoélastique de la déformation
εvp partie visoplastique de la déformation
F gradient de déformation
E module d'Young
E ′ module de stokage (obtenu par DMA)
E ′′ module de perte (obtenu par DMA)
σy limite d'élastiité
ν oeient de Poisson
K module de ompressibilité (3K = E/(1− 2ν))
µ module de isaillement (2µ = E/(1 + ν))
C, c tenseurs de rigidité élastique
S, s tenseurs de souplesse élastique
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Approhe miroméanique et homogénéisation
MHE milieu homogène équivalent
VER volume élémentaire représentatif
σ
r
tenseur des ontraintes de la phase r
ε
r
tenseur des déformations de la phase r
Σ tenseur des ontraintes marosopiques
E tenseur des déformations marosopiques
A tenseur de loalisation élastique
B tenseur de onentration élastique〈 ∗ 〉
V
moyenne volumique sur V de la grandeur ∗




αPP phase ristalline α du iPP
βPP phase ristalline β du iPP
γPP phase ristalline γ du iPP
a phase amorphe du iPP
c phase ristalline du iPP
EPDM étylène propylène diène monomère
X
r
indie identiant la phase à onsidérer
TPE thermoplastique élastomère
PP90 polypropylène de l'étude reuit à 90
◦C pendant 5h
PP150 polypropylène de l'étude reuit à 150
◦C pendant 1h
PP160 polypropylène de l'étude reuit à 160
◦C pendant 1h
Propriétés matériaux
Tm température de fusion
Tg température de transition vitreuse
Tc température de ristallisation
∆Hm enthalpie de fusion
∆H0m enthalpie de fusion théorique d'un ristal parfait
kB onstante de Boltzmann (1.38062 10
23J.K−1)
Va volume d'ativation
V da volume d'ativation assoié à des méanismes de déformation déviatorique
V ha volume d'ativation assoié à des méanismes de déformation hydrostatique
χc taux de ristallinité
%w pourentage massique
%v pourentage volumique
fr fration volumique de la phase r
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Dispositifs de aratérisation
MEB mirosopie életronique à balayage (ou SEM)
RX rayons X
WAXD diration des rayons X aux grands angles
SAXS diration des rayons X aux petits angles
DMA analyse dynamique en température
DSC analyse enthalpique diérentielle





I.1 Les thermoplastiques élastomères
I.1.1 Généralités
Les thermoplastiques élastomères sont une famille de matériaux dans laquelle on assoie un
thermoplastique, ayant en général le rle de matrie, à des partiules d'élastomère. Le omposite
ainsi formé bénéie des aratéristiques propres à es onstituants, et e proportionnellement
à leur fration volumique. Les thermoplastiques sont simples à mettre en forme (injetion,
extrusion, et.), ont une faible masse volumique pour une bonne rigidité mais se déforment peu
sans s'endommager. Les élastomères sont en revanhe diiles à mettre en ÷uvre (vulanisation
 in situ ), mais ils sont souples ave une très bonne adaptation aux grandes déformations ainsi
qu'une bonne tenue aux hos. Les TPEs sont ainsi aisés à mettre en ÷uvre et, en fontion de la
fration volumique d'élastomère, leurs propriétés élastiques pourront être optimisées en fontion
de leur appliation. Les premiers TPEs arrivés sur le marhé étaient à base de polyuréthane
(TPU), dans les années 1960. Il existe atuellement de nombreux types de TPE, allant des
omposites formés par mélange physique tels que les TPVs vulanisés dynamiquement, aux
TPEs formés par blos tels que les TPS à base de styrène. Les TPEs sont prinipalement
utilisés dans l'industrie automobile, on les trouve également dans le milieu médial et dans
ertains matériaux de onstrution en génie ivil.
I.1.2 Les TPEs de l'étude et leur mise en ÷uvre
Les TPEs étudiés sont élaborés par mélange physique d'homopolymère polypropylène iso-
tatique et de partiules d'élastomère reylées. Ces dernières sont issues de rebuts industriels
et proviennent de l'Institut Umwelt-Siherheits Energietehnik, en Allemagne. La matière pre-
mière de es partiules se ompose de propylène diène monomère vulanisé à partir de soufre,
renforée par du noir de arbone (2, 5%w) et par des oxydes minéraux (48%w). Après broyage,
le diamètre des partiules d'EPDM est ompris entre 20µm et 140µm (67µm en moyenne).
La réalisation des éprouvettes utilisées dans ette étude s'eetue en deux étapes. On mélange
d'abord les deux onstituants au dessus de la température de fusion du PP par l'intermédiaire
d'une extrudeuse bi-vis sans adjuvant, puis on met en forme les éprouvettes à l'aide d'une presse
à injeter. La omposition himique des matériaux en présene laisse envisager une bonne adhé-
sion, évitant ainsi l'utilisation d'adjuvants. L'observation au mirosope életronique à balayage
révèle que les TPEs sont onstitués de partiules d'élastomère dispersées dans la matrie en
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PP (gure I.1). Le développement de es matériaux à base d'élastomère reylé s'insrit dans
une démarhe de revalorisation de déhets industriels. Les pièes produites sont prinipalement
destinées au marhé de l'automobile, dans des appliations telles que les pare-hos, les durites
et les joints présents dans le ompartiment moteur. Les solliitations méaniques liées à es
utilisations peuvent être omplexes ave l'assoiation de plusieurs types de hargement. Pour
garantir la tenue en servie de joints tels que elui présenté à la gure I.1, il est neessaire de
onnaître le omportement des TPEs en ompression et en relaxation. Il en est de même pour
les durites au niveau des zones de maintien ave les autres onstituants du véhiule, alors que
pour le orps de la durite en lui-même, 'est le omportement en exion qui prévaut. En e
qui onerne les pare-hos, il peut être intéressant de garantir l'intégrité de la struture même
après avoir été solliitée à la suite d'un ho à faible vitesse. Dans e as, il est néessaire de
onnaître le omportement limite du matériau et la forme nale du pare-ho après déharge.
Avant l'apparition d'endommagement au sein des TPEs, il est ainsi néessaire de pouvoir pré-
dire quel sera le omportement méanique de es matériaux pour divers types de solliitation
en hargement puis lors de déharges.
Fig. I.1  Mirographies MEB ave 50%w d'EPDM - Pièe réalisée par l'IMK en TPE
I.1.3 Intérêt de l'approhe miroméanique
Il existe dans la littérature un ertain nombre d'approhes permettant de dérire le ompor-
tement méanique des TPEs. [Bensason et al., 1997℄ ont été parmi les premiers à développer
un modèle. Cette étude dérit le omportement d'un opolymère blo éthylène-otène en
tration uniaxiale jusqu'à rupture, dont la déformation marosopique est onsidérée omme
purement élastique. Le onept utilisé dérit un réarrangement moléulaire en donnant la
possibilité aux segments de haînes du réseau de se détaher et de se rattaher à d'autres
segments. Il semble toutefois que e proessus soit plutt lié à un omportement visoélastique
qu'élastique. [Drozdov et Christiansen, 2006℄ traitent ainsi le aratère visoélastique d'un
opolymère TPE ave ette démarhe. Le réarrangement du réseau, thermiquement ativé,
est régi par l'équation d'Eyring [Eyring, 1936℄. Les auteurs prennent également en ompte
la déformation visoplastique par glissement du réseau dont le taux est proportionnel à la
déformation marosopique. Le modèle est omparé à des essais expérimentaux en tration
uniaxiale et en ompression plane, sans analyser la déharge. Un des deux auteurs adopte
une autre méthode dans [Drozdov, 2006℄. Il représente les opolymères blos toujours par
un réseau onstitué d'un ensemble de haînes. En revanhe, il utilise d'autres outils issus
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de la physique statistique à l'éhelle moléulaire. Il prend ainsi en ompte la exibilité des
segments de haînes ainsi que leur impossibilité à se superposer dans l'espae. Il en déduit un
omportement marosopique de type hyperélastique en supposant le réseau inompressible.
Le modèle développé est analysé par l'intermédiaire d'essais de tration uniaxiale monotone,
sans déharge. La réponse du modèle donne de bons résultats pour ette solliitation et les
matériaux étudiés. Dans [Drozdov, 2007℄, l'auteur modie ette approhe en ne prenant en
ompte que la exibilité des haînes, qui sont par ontre ontraintes à leurs extrémités. La
déformation plastique est également prise en ompte en proposant une démarhe issue de la
méanique de l'endommagement. Le modèle déni ne prend pas en ompte de visosité mais
dérit orretement des essais de tration uniaxiale ave déharge.
Des modèles phénoménologiques sont également développés [Lambert-Diani et Rey,
1999℄ [Diani et al., 2004℄. Ils onsidèrent les TPEs et les élastomères ave un omportement
hyperélastique inompressible. Les modèles sont analysés par l'intermédiaire d'essais de tra-
tion et ompression uniaxiaux, en isaillement simple ainsi qu'en tration bi-axiale. La réponse
de es modèles donne de bons résultats. Cependant, seul le hargement est étudié, la déharge
n'étant pas prise en ompte. Une approhe phénoménologique est également utilisée par [Boye
et al., 2001a℄ pour déterminer le omportement de TPVs à matrie PP ave des partiules
en EPDM. Le omportement méanique des TPVs est onsidéré omme élastovisoplastique.
Le modèle de omportement est déni à l'aide de trois éléments rhéologiques agenés soit en
série soit en parallèle. Un ressort linéaire dérit le omportement élastique initial. Un patin
visqueux représente le aratère visoplastique lié à une résistane à la rotation des segments de
haîne. Enn, un ressort non-linéaire de type hyperélastique est utilisé pour rendre ompte de
l'anisotropie liée à l'orientation moléulaire qui se développe ave la plastiité. La réponse du
modèle est onfrontée à des essais expérimentaux en ompression uniaxiale et en ompression
plane. La modélisation du omportement en hargement donne des résultats satisfaisants, alors
que la déharge reste problématique.
L'inonvénient de es démarhes est la néessité d'identier les oeients du modèle pour
haque formulation des omposites. Une autre possibilité onsiste à établir le modèle à partir
des lois de omportement des diérents onstituants et de dénir le omportement maroso-
pique du matériau en utilisant une méthode d'homogénéisation. Cette démarhe très utilisée
dans le domaine des matériaux métalliques [Zaoui et Masson, 2001℄ [Feaugas et al., 1997℄ peut
également être employée pour les matériaux polymères [Ausias et al., 2007℄ [Omnès et al., 2008℄.
Sur le même type de TPVs utilisés par [Boye et al., 2001a℄, [Boye et al., 2001b℄ font
ette fois-i appel à une approhe miroméanique. Le omportement marosopique est
dérit par l'intermédiaire d'un motif périodique représentatif de la struture où haque
phase est modélisée. La loi de omportement assoiée au PP reprend le modèle développé
pour les TPVs [Boye et al., 2001a℄. Les partiules d'élastomère sont modélisées par une
formulation hyperélastique d'Arruda-Boye [Arruda et Boye, 1993℄. L'interfae entre les
partiules et la matrie est supposée parfaite. Diérentes morphologies sont étudiées pour
tenir ompte de la distane entre les partiules d'élastomère. Le omportement du motif est
analysé sur des essais de tration et semble avoir des diultés à représenter orretement la
déharge. [van Dommelen et al., 2003d℄ partent du prinipe que la présene d'une partiule
au sein d'une matrie semi-ristalline engendre une ouhe anisotrope transristalline autour
de elle-i (roissane préférentielle des entités ristallines perpendiulairement à la surfae de
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la partiule). Les auteurs modélisent ainsi le omportement de omposites TPE à l'aide d'un
modèle miroméanique en réalisant un motif périodique par éléments nis. Le omportement
de la matrie est dérit par un modèle élastovisoplastique. L'élastiité est isotrope alors que
la plastiité est formulée à l'aide du ritère orthotrope de Hill [Hill, 1950℄. Les partiules
d'élastomère sont modélisées par un modèle hyperélastique néo-Hookéen. L'objetif des auteurs
est d'étudier la ténaité du omposite en modiant les propriétés de l'interfae tout en analy-
sant l'inuene de l'anisotropie de la matrie. Cette démarhe reste purement théorique sans
omparaison ave des données expérimentales. Ave une approhe similaire, [van Dommelen
et al., 2003a℄ modélisent ette fois-i les partiules d'élastomère par des avités et la matrie
par un modèle miroméanique en dissoiant la phase amorphe de la phase ristalline. Après
avoir assoié une loi de omportement à es phases, le modèle de omportement marosopique
de la matrie est onstruit par une proédure d'homogénéisation. Cette méthode permet une
meilleure modélisation du omportement des polymères. La formulation utilisée donne en plus
une information sur l'évolution de la texture ristalline ave la déformation. Cette étude sur la
tenaité de TPE est également qualitative sans onfrontation ave des données expérimentales.
En 2002, des herheurs du LG2M se sont intéressés à la modélisation du omportement
méanique des TPEs, en développant une nouvelle ollaboration ave le entre de reherhe
Institut für Allgemeinen Mashinenbau und Kunststotehnik (IMK) de l'université tehnique
de Chemnitz (TUC) en Allemagne. Dans le but d'optimiser la formulation de TPEs onstitués
d'une matrie en opolymère polypropylène polyétylène et de partiules d'élastomère issues
de bandes de roulement de amion, un modèle miroméanique fut proposé [Ausias et al.,
2007℄. Le passage des grandeurs mirosopiques à l'éhelle marosopique a été abordé par
une démarhe autoohérente, les non linéarités étant traitées par une formulation issue des
matériaux métalliques [Feaugas et al., 1997℄. La matrie a été modélisée par une loi phéno-
ménologique de type élastovisoplastique et les partiules d'élastomère par une loi élastique
linéaire. Le modèle miroméanique obtenu par l'homogénéisation du omportement de es
onstituants pour diérentes frations d'élastomère a été onfronté à des essais expérimentaux
de tration uniaxiale ave des sauts de vitesse et des phases de relaxation. L'apport de
l'approhe miroméanique sur une approhe lassique est lairement mis en évidene dans
ette étude, même si ertains points restent à améliorer ou à modier. Le rle de la matrie est
prépondérant dans le omportement de es TPEs à partiules souples déjà vulanisées. Or, la
loi de omportement développée pour ette dernière est mise en défaut lors de la déharge, e
qui devient problématique pour dérire le omportement des TPEs. Pour améliorer l'interfae
entre la matrie et les partiules, du peroxyde a été ajouté aux omposites lors de l'injetion des
éhantillons. Cela augmente l'adhésion des onstituants, mais modie également la struture
ristalline de la matrie. Son omportement méanique ainsi que elui des omposites en sont
alors aetés et il devient diile d'identier la loi de omportement de la matrie en amont.
De plus, les diérents matériaux n'ont été étudiés que pour des solliitations méaniques en
tration uniaxiale. L'utilisation des TPEs au sein de pièes struturales telles que les pare-hos
de véhiules néessite la prédition de leur omportement méanique pour d'autres types de
hargement.
Les diérentes études présentes dans la littérature mettent en évidene la diulté à pré-
dire le omportement méanique des TPEs. Le travail de ette thèse de dotorat fait suite
aux travaux réalisés par le laboratoire LG2M [Ausias et al., 2007℄. An de simplier les ma-
tériaux de l'étude, les TPEs sont désormais onstitués d'une matrie en homopolymère et les
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partiules d'élastomères utilisées permettent de ne pas employer de peroxyde ar es dernières
ont une bonne misibilité ave la matrie en PP. On se rapprohe ainsi d'un  matériau mo-
dèle  tout en respetant les ontraintes industrielles et en onservant la partiularité d'utiliser
des partiules d'élastomère reonditionnées. Pour améliorer la formulation et la desription du
omportement méanique de es matériaux, un modèle miroméanique est retenu. Le om-
portement méanique de la matrie étant prépondérant dans la réponse méanique des TPEs
sous solliitation omplexe [Ausias et al., 2007℄, une attention partiulière sera portée sur la
desription de ette phase en développant un modèle plus robuste. An de mieux appréhender
les méanismes mis en jeu lors de la déformation de la matrie et des TPEs, des moyens de
aratérisations physio-himiques et méaniques seront mis en plae.
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I.2 Le Polypropylène
I.2.1 Nature du matériau
I.2.1.1 Généralités
Les polymères sont onstitués de maromoléules formées par la répétition d'un même
motif. Celui-i est omposé d'une ou de plusieurs unités de base, les monomères. S'ils sont de
même nature au sein de la maromoléule on parle d'homopolymère, sinon de opolymère. Le
matériau utilisé dans ette étude est un homopolymère polypropylène isotatique issu de hez
Basell Polyolens sous la référene Moplen HP501H.
Le polypropylène est un polymère de grande onsommation. Ses propriétés physio-himiques
et méaniques sont intéressantes pour un faible oût. Il appartient à la lasse des thermoplas-
tiques, qui à l'inverse des thermodurissables et des élastomères, peuvent être remis en forme
sous l'ation de la haleur. Ce proessus a toutefois tendane à les dégrader. Le polypropy-
lène est un polymère vinylique, 'est-à-dire formé de moléules ontenant des doubles liaisons
arbone-arbone. A la diérene du polyéthylène, un groupe méthyle CH3 est rattahé à un
atome de arbone (gure I.2). Le PP peut être fabriqué à partir du monomère propylène par







Fig. I.2  Monomère du PP






Fig. I.3  Polypropylène isotatique (iPP)
Comme tous les polymères, le PP possède un arrangement préférentiel à l'éhelle de la
moléule. Sa tatiité, qui représente l'arrangement des groupes seondaires le long de la
haîne prinipale, est évaluée par le positionnement des groupes méthyles. C'est en jouant
sur le type de polymérisation que l'on obtient la tatiité adéquate. Cette aratéristique est
importante ar elle modie de manière signiative les propriétés méaniques du polymère.
Dans le as du polypropylène isotatique (iPP), les groupes méthyles sont tous du même té
(gure I.3). Cette tatiité est la plus répandue [Rault, 2002℄ ; 'est elle du matériau étudié.
Dans la tatiité de type syndiotatique (sPP), les groupes méthyles sont alternativement d'un
té et de l'autre de la haîne. La synthèse de tels matériaux n'est devenue industrielle que
depuis 1998. Ces deux tatiités rendent le polymère semi-ristallin, mais ave des propriétés
diérentes (ristallinité, température de fusion, et.). En e qui onerne le dernier arrangement
possible de type atatique (aPP), les groupes méthyles sont positionnés de manière aléatoire.
La ristallisation d'un tel matériau est très diile, e qui le rend souple à température
ambiante.
Les liaisons intermoléulaires au sein d'une haîne de polymère sont des liaisons ovalentes.
La distorsion des angles de valene et des distanes entre atomes premiers voisins demande
des énergies importantes. Cela onfère un module élastique élevé et un oeient de dilatation
thermique faible. Les liaisons interhaînes sont de type Van der Waals. Même si leur énergie est
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plus faible, elles sont importantes ar très nombreuses. L'arrangement spatial des atomes qui
omposent les haînes peut être modié. Ce hangement de onformation est lié à la apaité des
liaisons ovalentes simples à tourner autour de leur axe. La onformation trans est la plus stable
et don la plus fréquente, elle onfère à la maromoléule une rigidité arue. Le passage d'une
onformation à une autre est thermiquement ativé et peut être ausé entre autre par élongation





Fig. I.4  Conformation hélioïdale du iPP, projetion parallèle (a) et perpendiulaire (b) à
l'axe de la spirale [Natta, 1963℄
I.2.1.2 Les polymères semi-ristallins - strutures et phases
Les thermoplastiques peuvent être amorphes ou semi-ristallins. Dans le premier as, les
maromoléules du polymère sont agenées de manière désordonnée. En e qui onerne les
semi-ristallins, ils sont onstitués d'une phase amorphe et d'une phase ristalline (gure I.5).
Les haînes de ette dernière sont ordonnées. Ces distintions onfèrent aux phases des proprié-
tés physio-himiques et méaniques radialement diérentes. Le polypropylène étudié a une
onguration isotatique, il fait don partie des polymères semi-ristallins.
Fig. I.5  Struture d'un polymère semi-ristallin à l'éhelle des lamelles et des sphérolites
La phase ristalline formée à partir de solutions ou à partir du fondu est très diérente [Rault,
2002℄. Le proédé de mise en ÷uvre de nos éprouvettes ainsi que elui envisagé pour les pièes
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industrielles étant l'injetion, nous étudierons uniquement le PP obtenu à partir du fondu.
En refroidissant le polymère à partir de et état, des points de germination apparaissent aux
alentours de la température de ristallisation Tc, provoqués par le ontat ave le moule, à
des défauts, et. Les maromoléules s'arrangent alors et forment un réseau ristallin qui roît
en lamelles ristallines et enn en sphérolites (gure I.5). La taille des sphérolites est limitée
par la roissane de leurs voisines. La ristallisation est don un proessus par germination et
roissane. Les longues haînes maromoléulaires induisent des dimensions aratéristiques
depuis la dizaine de nanomètres (lamelles), jusqu'à l'ordre de quelques miromètres (sphé-
rolites). Le taux de ristallinité est en général ompris entre 40%v et 60%v, les lamelles des
sphérolites étant séparées par une phase amorphe. L'interfae entre les lamelles ristallines et
la phase amorphe est onsidérée par ertains auteurs omme une phase à part entière ave
ses propres propriétés méaniques. Elle peut être mise en évidene sous spetrosopie Raman
qui permet d'analyser indépendamment la phase amorphe de la phase ristalline [Nielsen
et D.N. Bathelder, 2002℄. Le passage d'un état ordonné à un état désordonné n'étant pas
immédiat, les haînes dans ette phase mixte sont a priori dans un état intermédiaire.
La température de transition vitreuse et la température de fusion sont deux aratéristiques
propres aux polymères semi-ristallins. La transition vitreuse se produit dans la phase amorphe
des polymères et aratérise le passage d'un état solide désordonné à un état liquide. La
fusion est le passage des haînes de polymère d'un état ristallin ordonné à un état liquide
désordonné. Lorsque la phase ristalline fond ou se solidie, une haleur latente est observée
ainsi qu'une modiation de la haleur massique. Ce hangement d'état est une transition
du premier ordre. En e qui onerne la phase amorphe jusqu'à sa température de transition
vitreuse, il n'y a pas de haleur latente mais seulement une modiation de la haleur massique.
La température de transition vitreuse Tg est alors une transition du seond ordre. La valeur
de Tg de la phase amorphe est régie par la mobilité des haînes. En eet, plus les haînes
seront libres de se mouvoir failement, moins il sera néessaire de fournir de l'énergie lors du
passage de l'état vitreux rigide à l'état aouthoutique, don moins la valeur de Tg sera élevée.
La nature exate des méanismes mis en jeu lors de la transition vitreuse est enore sujette à
débats [Ngai, 2007℄.
La struture ristalline du PP se présente sous trois formes : monolinique de type α (gure
I.6), hexagonale de type β et trilinique de type γ. Leur onformation hélioïdale est identique
et orrespond au type 2∗3/1 (gure I.4) ; la diérene entre es strutures se situe au niveau
des empilements ou de l'arrangement des hélies. Il est possible de les diérenier en analysant
la struture ristallographique du PP en diration des rayons X aux grands angles ou par
DSC en déterminant les températures de fusion (paramètres en Annexe A). Durant la ristal-
lisation de l'iPP, plusieurs types de sphérolites peuvent apparaître en fontion de es formes
ristallographiques : la forme α donnera des sphérolites α, de même pour β. Il n'y a pas de for-
mation supramoléulaire de type γ, la forme γ engendrant un sphérolite de type α. La struture
ristallographique α est la plus fréquente et la plus stable. Les sphérolites α ont une texture
partiulière, liée à la présene de lamelles entreroisées ("ross-hathed") : des lamelles tangen-
tielles viennent s'embranher sur les ramiations des lamelles radiales (gure I.7). Le nombre
de es lamelles tangentielles est en général élevé, d'où le nom de sphérolite de type "mixte".
La struture ristallographique β apparaît plus rarement dans des éhantillons de PP, dont la
vitesse de roissane est plus rapide entre 100
◦C et 140◦C [Lotz, 1998℄. On onstate sa présene







Fig. I.6  Struture monolinique du PP ave projetion dans le plan (001) perpendiulaire à
la diretion des haînes
l'état liquide en dessous de Tm. La phase α apparaît alors ave la phase β. Des solliitations
méaniques sur le fondu telles que isaillement et étirement peuvent également engendrer de la
phase β au sein de α [Mahado et al., 2005℄ [Zhang et al., 2005℄ [Huo et al., 2005℄. Les proédés
de mise en ÷uvre par injetion et par extrusion sont souvent à l'origine de l'apparition de ette
phase. La forme ristallographique β étant moins stable thermodynamiquement, elle peut se
transformer en partie sous forme α par une reristallisation sous température [Karger-Kosis,
1995℄. Ce hangement peut également se produire sous étirement de la phase β à température
ambiante. Ce phénomène de polymorphisme est identiable en DSC. La troisième struture
ristallographique γ est rarement observée dans le PP. En général, elle peut apparaître ave
l'utilisation de matériaux ayant un poids moléulaire faible ou sous des onditions partiulières
de ristallisation : à température élevée et à des pressions aux alentours de 200MPa [Mahado













Fig. I.7  Shéma représentatif de l'embranhement des lamelles tangentielles sur les lamelles
radiales d'un sphérolite αPP, ave les dimensions aratéristiques [Castelein et al., 1995℄
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En plus du phénomène de polymorphisme, il est possible que sous un hargement méa-
nique, le taux de ristallinité du matériau soit modié. Dans le as de ertains polymères
semi-ristallins pouvant être obtenus dans un état amorphe, tels que le polyéthylène téréph-
talate (PET), une solliitation méanique a pour eet d'étirer les haînes, qui s'organisent en
formant des réseaux ristallins [Gorlier et al., 2001℄ et [Maro, 2003℄. Ainsi, le taux de ris-
tallinité roit ave la déformation. A l'inverse du PET, la struture ristalline du PP est déjà
présente dans les éhantillons injetés. Dans e as, la déformation des sphérolites dans une
diretion tend à rompre ette struture pour l'orienter dans la diretion de solliitation. Il en
résulte ainsi une diminution du taux de ristallinité [Pang et al., 2008℄, [Jia et al., 2008℄, [Zuo
et al., 2007℄ et [Mahado et al., 2005℄. Ces derniers ont onstaté une hute du taux de ristal-
linité du PP en ompression, de l'ordre de 7% entre 0 et 0.13 de déformation. En plus d'une
anisotropie de omportement méanique engendrée par une déformation marosopique, il est
don important de suivre l'évolution du taux de ristallinité, ar elui-i a un impat majeur
sur le omportement marosopique du matériau.
I.2.2 Comportement méanique du PP
I.2.2.1 Les méanismes de déformation - Les diérentes éhelles
L'étude du omportement méanique des polymères semi-ristallins est omplexe, surtout
lorsque l'une des phases est dans un état aouthoutique. L'hétérogénéité de leur omportement
thermodynamique est alors élevée. Si l'on se restreint uniquement au domaine de l'élastiité,
on peut supposer que les propriétés méaniques de la phase ristalline sont de type enthal-
pique, alors que la déformation entropique est prédominante pour la phase amorphe [François
et al., 1995℄. De plus, leur agenement spatial étant diérent suivant l'éhelle où l'on se situe, la
omplexité du problème est augmentée. Solliiter méaniquement un polymère semi-ristallin
revient à déformer a priori la struture du matériau à toutes les éhelles, de l'éprouvette jus-
qu'aux haînes moléulaires (gure I.8). Ainsi, le omportement méanique du matériau à
l'éhelle marosopique sera fontion des diérents méanismes de déformation renontrés à
haque niveau.
Fig. I.8  Les éhelles à prendre en onsidération dans un polymère semi-ristallin, du niveau
moléulaire au niveau marosopique
La littérature qui tente de déterminer le omportement méanique des polymères semi-
ristallins est rihe, l'enjeu étant important pour parvenir à la dénition d'un modèle able.
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L'une des grandes diultés est l'éhelle d'observation permettant d'appréhender les méa-
nismes de déformation propres à haque phase. En eet, les dimensions des phases sont de
l'ordre d'une dizaine de miromètres. Un ertain nombre de méanismes de base ressort des
diérentes études [G'Sell et Haudin, 1995℄.
Déformation des haînes moléulaires
En présene de haînes très orientées suivant la diretion du hargement méanique ainsi que
sur des monoristaux de polymère, la déformation du système onsidéré est prinipalement liée
à la déformation des liaisons ovalentes. Les liaisons faibles de Van der Waals seront solliitées
dans les parties amorphes du polymère. Sous déformation, il est également possible que la
onformation de ertaines haînes soit modiée [G'Sell et Haudin, 1995℄. En eet, elles n'étant
pas dans une onguration de type trans, thermodynamiquement la plus stable, risquent de
basuler et de prendre ette forme. La onformation trans ayant une raideur plus grande que
la onformation gauhe, la raideur des haînes maromoléulaires sera également augmentée.
Il semble que tout hangement du taux de ristallinité sous solliitation méanique passe dans
un premier temps par un réarrangement de la onformation des haînes.
Déformation des lamelles ristallines
De même que pour les matériaux métalliques, le réseau ristallin des polymères peut se
déformer plastiquement par des méanismes ristallographiques tels que le glissement et le





Fig. I.9  Glissements ristallographiques pa-






Fig. I.10  Déformation plastique par ma-
lage suivant le plan (110)
Le glissement est le mode de déformation plastique le plus fréquent, en partiulier dans le
as du glissement parallèle aux haînes [G'Sell et Haudin, 1995℄. La déformation plastique
se produit selon les diretions ristallographiques les plus denses de es plans. Sous l'ation
d'une solliitation méanique, l'énergie de ohésion des liaisons ovalentes le long des haînes
empêhe la formation de dérohements oopératifs sur les haînes. Il est don admis que seuls
les systèmes de glissement dont le plan ontenant l'axe des haînes sont potentiellement atifs.
Deux diretions de glissement sont ainsi privilégiées, parallèlement et perpendiulairement
aux haînes. En prenant l'axe
−→c omme la diretion des haînes, les systèmes de glissement
parallèle sont du type {hk0} <001>. Dans la struture monolinique α, il semble que le
système le plus faile à ativer soit (010)[001℄. Les systèmes de glissement perpendiulaires
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aux haînes sont du type {hk0} <uv0>, ave une failité d'ativation dans (100)[010℄. Les
déplaements liés au glissement des plans denses ne rompent pas l'ordre ristallin, à la
diérene de la déformation plastique provoquée par malage. Ce dernier génère mode une
réorientation symétrique d'une partie du ristal. Ce mode de déformation est toutefois peu
fréquent [Dahoun, 2004℄. De nombreuses études sont réalisées pour déterminer l'évolution de
la texture ristalline des polymères semi-ristallins, engendrée par une solliitation méanique
marosopique [Kryszewski et al., 1978℄, [Dahoun, 1992℄, [Dupend-Brusselle, 2000℄ et [Maro,
2003℄. Les auteurs utilisent en général des mesures par diration des rayons X aux grands
angles (WAXD).
L'épaisseur des lamelles ristallines joue un rle dans le omportement méanique maro-
sopique. En eet, à l'inverse des ristaux de grandes dimensions (tels que pour des matériaux
métalliques), le hamp de ontrainte induit par les disloations vis est en partie relaxé à
la surfae des lamelles. L'interation à longue distane entre les disloations glissant dans
des plans parallèles est également plus faible [Dahoun, 2004℄. Les propriétés d'élastiité sont
également modiées. Plus les lamelles ristallines sont épaisses, plus la limite d'élastiité et le
module d'Young marosopiques augmentent [Kazmierzak et Galeski, 2003℄ et [Régnier et al.,
2008℄. Ces études sont toutefois omplexes à analyser, ar le mode d'obtention des lamelles
de diérentes dimensions a tendane également à hanger le taux de ristallinité et la taille
des sphérolites. On retrouve d'ailleurs e type de hangement morphologique en fontion de la
position dans l'épaisseur des éprouvettes injetées [Régnier et al., 2008℄ et [Mendoza et al., 2003℄.
Déformation de la phase amorphe
En onsidérant la géométrie des empilements lamellaires omme un modèle à deux phases,
deux modes de déformation peuvent apparaître : le glissement interlamellaire et la séparation
interlamellaire [G'Sell et Haudin, 1995℄. A ette éhelle, la déformation est prédominante dans
la phase amorphe. En eet, dans le as de notre matériau à température ambiante, elle-i est
dans un état aouthoutique (T > Tg) et par onséquent moins rigide que la phase ristalline.
En raison de la longueur des lamelles et de la faible épaisseur de la phase amorphe, le mode
de déformation prédominant est le glissement interlamellaire qui isaille la phase amorphe.
Cependant, la déformation de ette dernière peut être minimisée par l'arhiteture lamellaire
environnante. Dans le as d'une struture sphérolitique de type α, des lamelles tangentielles
viennent modier la déformation des empilements lamellaires, en minimisant le rle de la phase
amorphe [Coulon et al., 1998℄. Le "onnement" de la phase amorphe et la déformation des






Fig. I.11  Déformation des emplilements lamellaires par glissement des plans denses pour un
sphérolite α, minimisant la déformation au sein de la phase amorphe [Coulon et al., 1998℄
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Déformation des sphérolites, inuene des lamelles tangentielles
A l'éhelle du sphérolite, les diérents modes de déformation préédemment dérits sont
présents. En onsidérant le sphérolite ave uniquement des lamelles radiales, les méanismes
faisant intervenir la phase amorphe sont suseptibles d'intervenir avant les méanismes
ristallographiques tels que le glissement, le malage et le polymorphisme. On peut diérenier
trois régions du sphérolite solliité en tration uniaxiale en fontion de leurs méanismes de
déformation : les régions polaires, les régions diagonales et les régions équatoriales (gure I.12).
Fig. I.12  Modes de déformation dans les sphérolites [Etienne et David, 2002℄
La phase ristalline sera solliitée en premier lieu dans les zones polaires, où les lamelles
ristallines sont quasiment parallèles à la diretion de tration. On onstatera une fragmenta-
tion préoe des ristaux, failitée par le basulement des haînes résultant de la ompression
latérale. Dans les zones équatoriales où les lamelles sont perpendiulaires à la diretion de
tration, la déformation prinipale est aommodée par extension de la phase amorphe. Enn,
dans les régions diagonales, zones intermédiaires aux préédentes, les lamelles sont à la fois
soumises à un glissement interlamellaire et à une séparation interlamellaire. Le isaillement
provoque également le glissement dans la diretion des haînes entraînant un hangement de
leur inlinaison qui s'établit progressivement selon l'axe de tration.
L'analyse que l'on peut proposer sur des sphérolites ave lamelles tangentielles est plus om-
plexe qu'ave seulement des lamelles radiales (I.11). En distinguant la struture des sphérolites
de forme α ou β, don ave ou sans lamelle tangentielle, des auteurs onstatent une plus grande
failité de déformation des sphérolites β. Ainsi, le module d'Young marosopique d'éhantillon
en iPP diminue de 30% ave une augmentation de 50% du nombre de sphérolites β [Tordjeman
et al., 2001℄. Pour es diérentes frations de phase β, la mise en ÷uvre de es éhantillons
a permis de onserver le taux de ristallinité et les dimensions des sphérolites. Si l'on onsi-
dère les méanismes d'endommagement omme une onséquene de la diulté du matériau
à trouver des modes de déformation pour aommoder les solliitations, des études réalisées
sur des sphérolites ave plus ou moins de lamelles tangentielles, montrent également le rle
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majeur de es lamelles [Aboulfaraj et al., 1995℄, [Coulon et al., 1998℄ et [Nitta et Takayanagi,
2003℄. Ces derniers ont réalisé des essais de tration sur des lms mines en iPP ave deux
types de sphérolite, ave peu et beauoup de lamelles tangentielles. Deux zones se distinguent,
les zones polaires et équatoriales par rapport à l'axe de solliitation. Il ressort de ette étude
que pour les sphérolites ave peu de lamelles tangentielles, l'endommagement s'initie dans la
zone équatoriale puis se propage à partir du entre des sphérolites jusqu'aux zones polaires.
Ave beauoup de lamelles tangentielles, le proessus d'endommagement est inversé puisque les
ssures apparaissent d'abord dans les zones polaires pour ensuite se rejoindre et endommager la
zone équatoriale. Dans tous les as, les ssures sont orientées perpendiulairement à la diretion
de tration. Il est également montré dans ette étude que l'interfae entre les sphérolites est
moins sensible aux phénomènes d'endommagement, tout en se déformant peu. Il serait don en-
visageable de penser que les sphérolites sont liés entre eux par des haînes ristallines, assurant
une rigidité arue, mais disposée diérement ave la phase amorphe pour mieux aommoder
la déformation et limiter ainsi l'endommagement.
I.2.2.2 Modélisation du omportement méanique
Plusieurs approhes sont envisageables pour modéliser le omportement méanique des
polymères semi-ristallins. Les modèles lassiques sont de type phénoménologique. Ils sont
généralement onstitués d'assemblage de omposants méaniques élémentaires tels que des
ressorts élastiques, des patins plastiques et des amortisseurs visqueux. [Dupend-Brusselle,
2000℄ rappelle dans sa thèse la suspiion de ertains auteurs quant à l'existene d'un om-
portement plastique du polypropylène dans le domaine des petites déformations. Un modèle
phénoménologique a don été développé, dans lequel est utilisée une théorie appliquée sur
les métaux pour T < 0.5Tm. Elle onsiste à aratériser le omportement plastique du
matériau par l'étude des interations à ourte et longue distane. Deux domaines ont ainsi
été déterminés : un domaine visoélastique et un domaine visoplastique. Ce modèle, dans
une version simpliée, a notamment été utilisé par [Ausias et al., 2007℄ pour modéliser le
omportement du polypropylène. [Lai et al., 2005℄ onsidèrent le omportement de l'iPP
omme visoélastique, et développent don un modèle phénoménologique sans éoulement
plastique où la visosité est traitée par un modèle non linéaire. Le omportement du matériau
est bien représenté par e modèle pour des solliitations méaniques à faible ontrainte en
tration uniaxiale. L'inonvénient de es démarhes est que et assemblage de omposants
méaniques élémentaires a parfois des diultés à dérire des omportements omplexes, et
néessite un grand nombre de variables. De plus, l'extension du modèle en trois dimensions
peut être diile à réaliser [Brusselle-Dupend et al., 2002℄.
Tout omme pour les TPEs, il est possible de représenter le polypropylène omme un réseau
de haînes et d'utiliser des outils mathématiques issus de la physique statistique. Ainsi, les
travaux [Drozdov et Christiansen, 2003℄ et [Drozdov et Gupa, 2003℄ sont basés sur les mêmes
approhes moléulaires que [Drozdov et Christiansen, 2006℄ [Drozdov, 2006℄ en dénissant
des méso-régions liées entres elles, dont les jontions peuvent être ativées ou désativées en
fontion de ritères liés à la visoélastiité ou à la visoplastiité. Dans le as des travaux
de [Drozdov et Christiansen, 2007℄, le opolymère polypropylène est orretement représenté
sous hargement ylique de type tration uniaxiale. Tout omme pour [Drozdov, 2007℄, le
matériau est supposé inompressible, et an d'avoir une bonne desription du omportement
méanique du matériau en déharge, les paramètres matériau sont traités de manières
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diérentes selon le sens de solliitation.
[Cangémi et Meimon, 2001℄ reonstruisent le omportement marosopique de polymères
semi-ristallins par l'intermédiaire de l'éhelle mésosopique. Les auteurs onsidèrent la phase
amorphe omme hétérogène due à la présene des ristallites qui réduisent loalement la
mobilité moléulaire. Ainsi, il existerait pour un intervalle de température, une partie de la
phase amorphe qui serait dans un état aouthoutique (amorphe libre), le reste étant dans un
état vitreux (amorphe lié) [Grein, 2001℄. La loi de omportement est développée en prenant
en ompte une phase onstituée de lamelles ristallines et de la phase amorphe liée, et d'une
seonde phase uniquement omposée d'amorphe libre. La phase rigide est supposée avoir
un omportement élastovisoplastique alors que la seonde est onsidérée omme un uide
purement élastique. Pour dérire les interations entre les phases, la ontrainte marosopique
est dénie omme la somme d'une ontrainte dans le solide et d'une pression dans le uide.
Le formalisme utilisé est issu de la méanique des milieux poreux, la phase amorphe ayant
le rle de porosités onnetées. Des essais de tration ave observation de l'évolution du
volume montrent que le polymère a tendane à se ontrater dans le domaine plastique sur
un polyamide (PA11, Tg = 40
◦C) ou de se dilater sur un polyuorure de vinylidène (PVDF,
Tg = -30
◦C). Le modèle développé donne de bons résultats en tration uniaxiale durant le
hargement, et représente bien l'évolution des variations de volume marosopique ave la
déformation sur le PVDF pour diérentes vitesses de solliitation. En revanhe sur le PA11, le
modèle est mis en défaut ar le omportement marosopique semble fortement tributaire de
la morphologie mirostruturale.
An de prendre en ompte ette morphologie mirostruturale, des approhes miroméa-
niques peuvent être onsidérées. [Dahoun, 1992℄ dérit le omportement marosopique du PP
à 70
◦C à l'aide de la simulation du omportement plastique d'agrégats polyristallins et par
l'intermédiaire d'un modèle autoohérent. Cette approhe, développée à l'origine par [Molinari
et al., 1987℄, dérit au niveau mirosopique l'évolution de la texture ristalline en grandes
déformations. Le modèle est formé à partir de 450 lamelles ristallines réparties de manière
isotrope, alors que la phase amorphe est négligée. La déformation plastique est liée aux issions
ritiques permettant le glissement des plans ristallographiques des lamelles. Cependant, la
dénition des valeurs de ission ritique est déliate et reste enore à dénir [Dahoun, 2004℄.
L'estimation du durissement plastique est également sous évaluée par le modèle, surtout en
isaillement. Ce omportement est peut être lié au fait que la phase amorphe n'est pas prise
en ompte. [Lee et al., 1993℄ et [G'Sell et al., 1999℄ reprennent e modèle an de modéliser le
omportement du PE, mais en modélisant ette fois-i la phase amorphe. Elle est onsidérée
par les auteurs omme visoélastique ou hyperélastique. Pour e matériau, en tration et en
isaillement simple sans déharge, les modèles donnent de bons résultats.
[Nikolov et Doghri, 2000℄ et [Nikolov et al., 2002℄ modélisent le polymère semi-ristallin
HDPE par un ensemble d'inlusions omposites onstitué de phase amorphe et de lamelles
ristallines, orientées de façon aléatoire. La phase ristalline est onsidérée omme visoplas-
tique alors que la phase amorphe est modélisée par une loi visoélastique non linéaire. Le
modèle prend en ompte le onnement de la phase amorphe par la présene des lamelles
ristallines. [van Dommelen et al., 2003b℄ proposent également une approhe miroméanique
en onsidérant une inlusion omme un agrégat onstitué d'une lamelle ristalline et de phase
amorphe. Diérentes ongurations sont étudiées sur du HDPE en ompression uniaxiale an
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de faire ressortir par exemple l'eet du taux de ristallinité sur la réponse du matériau. De la
même manière que pour les études réalisées sur les TPEs [van Dommelen et al., 2003d℄ et [van
Dommelen et al., 2003a℄, il n'y a pas de onfrontation ave des essais expérimentaux.
[Bédoui et al., 2004℄ et [Bédoui et al., 2006℄ proposent deux modèles miro-méaniques
pour dérire le omportement élastique d'un polymère semi-ristallin. Le premier est un
modèle d'homogénéisation basé sur un shéma diérentiel [Norris, 1985℄ [Phan-Thien et Pham,
1997℄ dans lequel des ristallites de forme ellipsoïdale sont dispersées aléatoirement dans la
matrie amorphe. Le seond est un modèle autoohérent dans lequel le matériau est onsidéré
omme un agrégat d'inlusions omposites de deux phases (amorphe-ristalline) orientées
aléatoirement. La omparaison des modèles ave les essais expérimentaux vont en la faveur
du premier modèle, ei montrant l'importane du ratio longueur-largeur des inlusions. Il est
également possible de prendre en ompte l'évolution du taux de ristallinité des polymères en
fontion du hargement [Makradi et al., 2005℄. Ils abordent la modélisation du omportement
du PET par l'intermédiaire d'une approhe autoohérente.
La plupart des modèles préédemment dérits sont formulés en supposant que l'éoulement
plastique s'eetue sans hangement de volume. En d'autres termes, la loi d'évolution de la
déformation plastique est uniquement dérite par l'intermédiaire du déviateur des ontraintes.
Cependant, il est admis que la pression hydrostatique peut avoir un eet non négligeable sur les
polymères, le niveau de ontrainte augmente ave la pression imposée [Matsushige et al., 1976℄.
L'appliation d'une pression hydrostatique a pour eet de ralentir les mouvements moléulaires
assoiés aux diérentes relaxations. Un ritère de type von Mises modié s'adapte bien à la
plupart des polymères solides [Matsushige et al., 1976℄, sous la forme :
f(σ) = J2(σ)−
√
3 τ0 − α tra(σ) (I.1)
où τ0 est la limite d'élastiité en isaillement pur et α un paramètre ajustable. Ainsi, la limite
d'élastiité en tration est inférieure à la limite d'élastiité en ompression. En ontrainte plane,
la surfae de plastiité est l'ellipse de von Mises translatée selon la première diagonale de l'espae





Fig. I.13  Représentation du ritère de von Mises dans le plan (σI ,σII) et du ritère modié
prenant en ompte la pression hydrostatique
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I.3 Introdution aux approhes miroméaniques et à l'ho-
mogénéisation
Les modèles basés sur des approhes miroméaniques tentent de dérire le omportement
méanique marosopique d'un matériau hétérogène à partir du omportement méanique de
ses onstituants et de leur distribution spatiale. Le proessus d'homogénéisation onsiste don
à remplaer le matériau hétérogène par un matériau homogène équivalent. Les méanismes de
déformation loaux, les interations méaniques entre les onstituants sont ainsi mieux pris en
ompte, améliorant la réponse marosopique du modèle.
Ce paragraphe présente les bases néessaires pour omprendre et analyser les solutions pro-
posées par la suite. Seul le formalisme en élastiité linéaire est exposé dans ette introdution.
I.3.1 Proessus d'homogénéisation d'un milieu ontinu
Il est tout d'abord néessaire de préiser l'éhelle où seront dénies les phases du milieu
hétérogène. Cette étape peut être omplexe s'il existe plusieurs éhelles. Dans les matériaux
polymères semi-ristallins par exemple, on peut se positionner à l'éhelle des maromoléules,
à l'éhelle d'un agrégat formé par une lamelle ristalline et de la phase amorphe ou enore au
niveau de la struture sphérolitique que regroupe un ensemble de lamelles. Le hoix doit être
motivé en fontion des propriétés que l'on souhaite analyser tout en respetant les hypothèses
permettant de dérire le problème par la méanique des milieux ontinus. Une fois l'éhelle
identiée, un volume élémentaire représentatif (VER) du milieu hétérogène est déni (gure
I.14). Celui-i doit répondre à deux ritères. Il doit être susamment grand par rapport à la
taille des hétérogénéités onsidérées pour représenter orretement le omposite, et susam-
ment petit par rapport à la dimension aratéristique de la struture qui pourra ainsi être
traitée omme un milieu ontinu. Le omportement global du VER est alors représenté par un
milieu homogène équivalent (MHE). Le omportement du MHE, aussi appelé milieu eetif,
est obtenu par une proédure d'homogénéisation.
Structure VER MHE
Fig. I.14  Synoptique du proessus d'homogénéisation
La dénition du VER à travers l'analyse de la mirostruture du omposite (frations volu-
miques, longueurs aratéristiques, formes, et) est l'étape de représentation. Cette étape ee-
tuée, il est possible de onnaître les hamps loaux de déformation ε(x) et de ontrainte σ(x)
par l'étape de loalisation qui permet la transition d'éhelle entre le MHE  marosopique 
et les phases. Il est néessaire pour ela de préiser les onditions aux limites sur le ontour du
VER. Si le hargement marosopique imposé à e ontour est un hamp de ontrainte Σ (tel
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que σ(x) . n = Σ . n ave n normale extérieure au domaine), la moyenne du hamp de ontrainte










σ(x) dV = Σ (I.2)
Ainsi, la loi de omportement du MHE qui en résulte est dénie omme la relation entre la




= S : Σ (I.3)
où S désigne le tenseur de souplesse du MHE. Dans le as d'une déformation imposée E sur










ε(x) dV = E (I.4)




= C : E (I.5)
où C désigne le tenseur de raideur du MHE. Notons que généralement, l'approhe en défor-
mation et l'approhe en ontrainte imposées onduisent à des omportements homogénéisés
diérents, de sorte que S et C ne sont pas les inverses l'un de l'autre1.
En élastiité linéaire, les grandeurs loales sont diretement reliées aux grandeurs maroso-
piques par l'intermédiaire des tenseurs de loalisation A et de onentration B, tels que :
σ(x) = A(x) : Σ et ε(x) = B(x) : E (I.6)










où I désigne le tenseur identité d'ordre 4. En exprimant les équations (I.2) et (I.4) par
l'intermédiaire des tenseurs de loalisation et de onentration, il est possible d'exprimer le










où c(x) et s(x) désignent respetivement les tenseurs de rigidité et de souplesse des phases
onstitutives du matériau. Dans notre as, les matériaux hétérogènes sont représentés par des
omposites biphasés. Ainsi, en exprimant les hamps loaux dans les deux phases onsidérées,
les tenseurs de rigidité et de souplesse homogénéisés se présentent sous les formes :
C = c0 + f1(c1 − c0) : A1 et S = s0 + f1(s1 − s0) : B1 (I.9)
où c0, c1 et s0, s1 désignent respetivement les tenseurs de rigidité et de souplesse des phases
0 et 1, A1 et B1 sont les tenseurs de loalisation et de onentration moyennés sur la phase 1
de fration volumique f1.
1
si VVER, on obtient C = S
−1
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s(x)      (x)ε     =       : σ
Fig. I.15  Détermination du omportement marosopique par le proessus d'homogénéisation
Le proessus d'homogénéisation en élastiité linéaire (gure I.15) néessite don la déter-
mination des tenseurs de loalisation de déformation ou de onentration de ontrainte. Ces
grandeurs dépendent diretement du motif morphologique adopté. La présentation qui suit se
limite aux approhes qui ont été abordées durant e travail de thèse. Le leteur est invité à se
référer à l'ouvrage [Bornert et al., 2001℄ pour des informations plus omplètes sur le sujet.
I.3.2 Modèles miroméaniques pour omposites biphasés
Le omportement eetif d'un matériau hétérogène réel est d'une manière générale impossible
à déterminer de façon strite. Il est possible ependant de l'approximer, soit par la reherhe de
bornes strites qui l'enadrent, soit en onsidérant une distribution spatiale partiulière pour
laquelle on a une résolution eetive du problème d'homogénéisation. Le hoix de l'approhe
onsidérée sera don fontion des onnaissanes de la mirostruture et du degré de perfetion-
nement voulu.
I.3.2.1 Approhes par enadrement
Bornes de Voigt et Reuss
An d'enadrer le omportement eetif reherhé sans onnaissane détaillée de la miro-
struture, il est possible de dénir les bornes de Voigt et Reuss. Ces approximations sont simples
à mettre en plae, seules les frations volumiques et les tenseurs de rigidité des phases sont à
onnaître. L'approhe de Voigt onsiste à supposer que le hamp de déformation est uniforme
dans les phases et don égal au hamp de déformation marosopique. Dans le as du modèle de
Reuss, e sont les ontraintes qui sont uniformes dans le VER. Dans es approhes, les tenseurs
de loalisation (pour Reuss) et de onentration (pour Voigt) sont le tenseur identité. Ainsi, les
tenseurs de rigidité et de souplesse déterminés deviennent :
C
V = c0 + f1(c1 − c0) et SR = s0 + f1(s1 − s0) (I.10)
En utilisant les théorèmes de l'énergie en élastiité linéaire, on peut montrer que les bornes









〉− CV ) : E ≥ 0 borne supérieure de Voigt (I.11)
Dans le as de matériaux fortement hétérogènes, es approhes fournissent un enadrement
très large du omportement eetif. En pratique, leur utilisation est don limitée pour les
matériaux possédant des ontrastes importants en terme de modules d'élastiité.
Bornes de Hashin et Shtrikman
Les modèles de Hashin et Shtrikman fournissent un enadrement plus resserré [Hashin et
Shtrikman, 1963℄. Les bornes dénies reposent sur la prise en ompte d'informations supplé-
mentaires sur l'isotropie de distribution des phases. Pour y parvenir, il est néessaire de résoudre
le problème annexe de l'inlusion, appelé problème d'Eshelby. L'idée est de remplaer une hété-
rogénéité ellipsoïdale élastique par une prédéformation loale dans un milieu homogène inni.
Cette prédéformation est dénie de façon à obtenir des hamps de ontraintes et de déforma-
tions identiques dans les deux problèmes. Pour une déformation libre et homogène ε
L
dans
l'inlusion I, l'état d'équilibre est tel que la déformation nale dans l'inlusion préontrainte
est uniforme d'intensité ε
I











où cM représente le tenseur d'élastiité de la matrie. La déformation réée dans l'hétérogé-








est le tenseur d'Eshelby, qui est fontion des rapports entre les axes de l'ellipsoïde ainsi
que du oeient de Poisson de la matrie. An de onnaître l'expression des tenseurs d'Eshelby
pour diérentes géométries d'inlusions onsidérées, le leteur pourra se reporter aux travaux
d'Eshelby [Eshelby, 1957℄. Via e tenseur S
E
, il est possible de dénir le tenseur d'inuene
C
⋆
, introduit par Hill [Hill, 1965℄. Il est symétrique, déni positif et ses omposantes ont la
dimension de modules d'élastiité. Il est déni par la relation :
C
⋆ = C :
[
(SE)−1 − I] (I.14)
On montre alors que σ
I
peut s'érire sous la forme :
σ
I




⋆ = (C⋆)−1 (I.15)
Les tenseurs de rigidité C
HS
et de souplesse S
HS










−1 〉−1 − S⋆ (I.17)
Les bornes de Hashin Shtrikman donnent de bonnes approximations tant que l'hétérogénéité
des phases reste modérée.
36
I.3.2.2 Estimation par modèles autoohérents
Les modèles autoohérents sont également basés sur la résolution du problème d'Eshelby.
En fontion du motif morphologique utilisé pour représenter le matériau hétérogène, deux
possibilités sont envisageables (gures I.16 et I.17).
MHE MHE
MHE
Phase 0 Phase 1






Fig. I.17  Motif assoié au modèle au-
toohérent généralisé (ACG)
Dans l'approhe lassique, on suppose que haque phase est entourée par le milieu homogène
équivalent du omposite réel. Les interations entre les phases sont ainsi mieux prises en ompte.
Le milieu homogène est soumis à un hamp de déformation marosopique E, ou à un hamp




















Ainsi, l'estimation du tenseur de rigidité par le shéma autoohérent, dans le as où toutes les












Dans la relation (I.20), on aboutit à une expression impliite du tenseur de rigidité du
matériau hétérogène. En eet, C
ACC
intervient diretement dans les deux membres de l'égalité,
et aussi de façon indirete dans l'expression du tenseur d'Eshelby S
E
. La résolution de ette
équation se fait par une méthode itérative présentée en Annexe B.
L'approhe autoohérente lassique donne une bonne approximation du omportement ma-
rosopique, mais elle ne permet pas de distinguer la matrie des partiules dans le as des
matériaux présentant e type de morphologie. Pour ela, il faut utiliser le modèle trois phases
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de Christensen et Lo [Christensen et Lo, 1979℄, également appelé modèle autoohérent généra-
lisé (ACG). Cette extension onsiste à analyser les interations méaniques entre une partiule
enrobée d'une ouhe de matrie et le milieu homogène équivalent (MHE). La démarhe suivie
pour l'obtention du omportement équivalent est identique à elle présentée pour l'approhe
lassique.
I.3.3 Synthèse sur l'homogénéisation
Ce sous-hapitre introdutif est onsaré à des rappels sur le formalisme de l'homogénéisation
et présente de manière non exhaustive des modèles miroméaniques. De nombreux ouvrages
traitent du sujet qui est pour le moins ambitieux [Bornert et al., 2001℄ [Forest, 2006℄. L'ex-
tension des modèles dans le domaine non linéaire n'a été abordé que réemment, et il est
toujours d'atualité. Dans e manusrit, seule l'extension des modèles hoisis pour représenter
la morphologie des matériaux de l'étude sera développée.
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I.4 Conlusions
Les propriétés du PP et des TPEs sont nombreuses et omplexes ar elles varient en fontion
des matériaux utilisés, des onditions de mise en ÷uvre ou enore de l'état de déformation
marosopique imposé. A la leture de e hapitre, qui présente de manière non exhaustive
les onnaissanes atuelles sur es sujets, on omprend toute la diulté de la ommunauté
sientique à prédire le omportement méanique de ette lasse de matériaux hétérogènes.
Dans e ontexte, l'approhe miroméanique semble appropriée pour dérire le om-
portement des matériaux de l'étude. En eet, les modèles lassiques développés à l'éhelle
marosopique sont généralement mis en défaut pour ette lasse de matériaux lorsque l'on
souhaite prédire leur omportement sous hargements omplexes. De plus, il est plus aisé ave
l'approhe miroméanique d'améliorer la formulation des TPEs qui sont enore au stade de
développement. Il est également possible de dérire le omportement méanique du PP pour
diérents taux de ristallinité.
An de renseigner au mieux les modèles développés dans les hapitres III et IV, il est né-
essaire de mettre en plae une ampagne de aratérisation physio-himique et méanique.




Caratérisation des matériaux étudiés
L'utilisation de modèles miroméaniques permet de prendre en ompte des méanismes
de déformation à l'éhelle des phases d'un matériau hétérogène, an de représenter des
omportements méaniques omplexes à l'éhelle marosopique. Une bonne onnaissane du
matériau à modéliser est don primordiale pour développer e type d'approhes. C'est dans e
ontexte qu'une ampagne de aratérisation physio-himique et méanique a été entreprise
pour les matériaux étudiés.
Un ertain nombre de moyens de aratérisation physio-himique sont mis en ÷uvre, tels
que la DSC et la DMA pour déterminer les températures spéiques des matériaux (Tg, Tm),
ou tels que le MEB et le WAXD pour onnaître la nature des phases en présene et leur
morphologie. L'un des objetifs de ette thèse est de prédire le omportement méanique
des matériaux de l'étude avant l'apparition d'endommagement. Des essais méaniques ave
mesure de variation de volume sont ainsi réalisés. Ainsi, la aratérisation de signes préurseurs
d'endommagement permettra de limiter le adre de validité des modèles qui seront développés
aux hapitres III et IV. Des essais méaniques onventionnels sont également abordés tels que
des essais de tration uniaxiale et de exion quatre points. An de solliiter le matériau ave un
hargement fortement hydrostatique, des essais d'indentation instrumentés ont également été
menés. Ces derniers permettront par la suite de vérier si le PP a un omportement diérent
en tration et en ompression.
Il est pour l'instant diile de onnaître le omportement méanique de la phase amorphe
et de la phase ristalline dans le PP. An de mieux estimer leurs propriétés, le PP est étudié
ave diérents taux de ristallinité. En e qui onerne le matériau élastomérique utilisé dans
les TPEs, il n'est disponible que sous forme de poudre. Pour ette raison ainsi que par la
nature du modèle développé pour les TPEs, seules les propriétés élastiques sont aratérisées
par l'intermédiaire d'essais de nanoindentation.
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II.1 Préparation des éprouvettes
Tous les éhantillons étudiés dans e travail sont issus d'éprouvettes de tration, e qui
permet de onserver la même mirostruture pour les diérents essais de aratérisation. Les
éprouvettes de tration normalisées ont été mises en ÷uvre par l'intermédiaire d'une presse
à injeter Engel 350. Les dimensions de la zone utile de es éprouvettes sont 4×10×90mm3.
Pour minimiser l'inuene du proédé de mise en ÷uvre sur les propriétés des matériaux, les
éprouvettes sont injetées par l'une des deux extrémités et les éjeteurs sont éloignés de la zone
utile. En e qui onerne les TPEs, les diérentes ompositions ont été mélangées à haud par
l'intermédiaire d'une extrudeuse bi-vis, puis injetées. Dans le as des TPEs fortement hargés
en EPDM, il est néessaire d'augmenter la température du yle d'injetion an de uidier le
mélange an de remplir le moule.
Les TPEs étudiés sont élaborés ave inq frations massiques d'élastomère : 25%w, 40%w,
50%w, 60%w et 75%w. An de les distinguer, le taux massique du PP est mentionné en premier,
puis vient elui de l'élastomère. Ainsi, pour nommer un TPE onstitué à 25%w d'élastomère,
on utilisera la dénomination TPE7525. Les modèles miroméaniques proposés par la suite font
intervenir la fration volumique des phases. Les gures présentes dans e hapitre sont don
dénies ave des taux d'élastomère et des taux de ristallinité volumiques. La orrespondane
entre les frations massiques et les frations volumiques est présentée au Tableau II.1. Dans
elui-i, on suppose que les masses volumiques du PP et de l'EPDM sont identiques dans haque
TPE (par densitométrie : ρPP = 0.91g/cm
3
et ρEPDM = 1.36g/cm
3
).
TPE7525 TPE6040 TPE5050 TPE4060 TPE2575
Fration massique EPDM (%w) 25 40 50 60 75
Fration volumique EPDM (%v) 18.2 30.8 40.1 50.1 66.7
Tab. II.1  Table de orrespondane entre les frations massiques et volumiques des TPEs
An de relaxer les ontraintes résiduelles, les éprouvettes ont été soumises à un reuit à
90
◦C pendant inq heures (PP90), puis refroidies lentement à une vitesse de 10◦C par heure.
Certaines éprouvettes en PP ont également été reuites à 150
◦C et à 160◦C pendant une heure
(PP150 et PP160). Ces deux traitements thermiques ont été réalisés an d'augmenter le taux
de ristallinité du polymère semi-ristallin.
Ces températures de traitement ne sont en revanhe pas susantes pour uniformiser la mi-
rostruture, qui est a priori diérente à ÷ur et à la surfae des éprouvettes [Karger-Kosis,
1995℄ [Mendoza et al., 2003℄. La zone très hétérogène étant relativement ne, nous la néglige-
rons par la suite pour l'analyse des essais méaniques. Dès lors que les essais de aratérisation
néessitent des éhantillons de petites dimensions, telle que la DSC, uniquement le ÷ur de la
zone utile des éprouvettes de tration sera prélevé.
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II.2 Caratérisations physio-himiques
II.2.1 Morphologie des TPEs et du PP
Dans un premier temps, une analyse par mirosopie életronique à balayage (MEB) est
menée an de déterminer la nature et la morphologie des phases en présene dans les matériaux
de l'étude. Ces informations sont essentielles dans le as d'une modélisation miroméanique
ar ela permettra dans les hapitres III et IV de privilégier un motif morphologique par
rapport à un autre. De plus, l'analyse de l'orientation des phases nous renseignera sur le
aratère isotrope ou anisotrope du matériau hétérogène.
Les mesures au MEB permettent d'observer des strutures plus ou moins nes, présentes à la
surfae d'un éhantillon (gures II.1). Pour ela, il est néessaire de polir ette surfae. Dans le
as du PP, il faut également l'attaquer himiquement. En eet, étant de même nature, il n'est
pas possible de diérenier la phase amorphe de la phase ristalline. Le seul moyen d'y parvenir
est de révéler la morphologie des sphérolites pour observer leur topologie. On utilise alors une
solution qui attaque préférentiellement la phase amorphe du PP [Olley et Bassett, 1982℄. Elle est
omposée de 0.7g de permanganate de potassium KMnO4, de 50ml d'aide sulfurique H2SO4
(pur à 98%) et de 50ml d'aide orthophosphorique H3PO4 (pur à 99%). Une fois l'éhantillon
plongé dans ette mixture à température ambiante durant 18h (45min peuvent sure), il est
abondamment riné ave un mélange d'aide sulfurique et d'eau, puis de peroxyde d'hydrogène,
d'eau distillée et enn d'aétone.
Fig. II.1  Struture sphérolitique du PP, mirographie MEB ave attaque himique
Le MEB utilisé est un Jeol JSM 6460LV. Pour visualiser les sphérolites dans le PP, les
lihés sont obtenus par l'analyse des életrons seondaires (SEI) rééhis (gures II.1 et
II.2). Ce mode nous renseigne sur la topographie de la surfae étudiée. Pour augmenter
le ontraste entre les partiules d'EPDM et le PP, on analyse les életrons rétrodiusés
(BEI) (gure II.3). Ces derniers sont aratérisés par une énergie inétique plus élevée et
une bonne sensibilité à la omposition himique loale. Pour éviter l'oxydation de la soure
et éviter le freinage et la déviation des életrons par ollision ave les moléules d'air, la




Pa). Or, si le
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matériau étudié est onduteur omme les partiules d'EPDM qui sont hargées de noir de
arbone, les életrons s'aumulent sur leur surfae et ne sont pas évaués. L'observation est
alors déliate ar il y a surbrillane de l'éhantillon ; la déviation du faiseau rend diile
l'analyse d'un point xe. Les éhantillons de TPEs utilisés an de diserner les partiules
d'EPDM du PP ne sont pas métallisés, et sont plaés dans la olonne sous vide partiel (60
Pa). Ainsi, les életrons aumulés sur l'éhantillon sont neutralisés par les harges positives
de gaz engendrées par le faiseau inident. L'observation est alors rendue possible par le
déteteur d'életrons rétrodiusés qui reste fontionnel dans e mode de pression ontrlée.
Les lihés obtenus dans e mode (BEI) sont réalisés ave une tension de 15kV et de 10kV en SEI.
Les mirographies des éhantillons en PP révèlent sa struture sphérolitique (gure II.1). La
dimension moyenne de es sphérolites est omprise entre 30µm et 50µm de diamètre et elles
ne semblent pas être orientées dans une diretion partiulière (diretion d'injetion). En e qui
onerne la morphologie des sphérolites, il y a roissane uniforme des lamelles radiales depuis
leur entre. Il semble don que es sphérolites soient de type α, le type β étant plutt en forme
d'épis. En revanhe, il est diile de déterminer le nombre de lamelles tangentielles ar les
lihés obtenus ne sont pas assez préis. Lorsque que l'on ajoute des partiules d'élastomère,
on augmente le nombre de sites potentiellement nuléants. Le nombre de sphérolites étant
plus important, leur dimension moyenne est réduite. On peut le vérier sur les mirographies
présentées gure II.2. Le diamètre des sphérolites est plus faible, allant de 10µm à 50µm lorsqu'il
n'y a pas de ontat ave des partiules d'élastomère.
Fig. II.2  Strutures sphérolitiques du PP ave (en haut) et sans (en bas) partiule d'élasto-
mère, mirographies MEB ave attaque himique
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Le proédé d'injetion n'a également pas d'inuene sur l'orientation des partiules d'élasto-
mère dans la matrie en PP (gure II.3). De plus, même pour des taux importants de partiules,
es dernières ne forment pas d'agrégats. Il semble que les partiules d'EPDM soient toujours
entourées de PP.
Fig. II.3  Répartition des partiules d'élastomère (gris lair) dans la matrie en PP (gris
foné). Mirographie MEB sur TPE2575 et TPE7525
A travers es observations au MEB, on peut supposer les mirostrutures omme globalement
isotropes, que e soit pour la morphologie des sphérolites ou pour la distribution des partiules
d'élastomère au sein des TPEs. De plus, il ne semble pas qu'il y ait un réseau perolant de
partiules, même pour une fration volumique importante d'EPDM. On a don bien un matériau
omposite TPE ave une matrie PP qui entoure des partiules d'EPDM.
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II.2.2 Températures de transition et propriétés de la phase ristalline
Par l'intermédiaire des inétiques de fusion des polymères, on tente de déterminer dans
ette setion le taux de ristallinité du PP en fontion du traitement thermique et du taux
d'EPDM dans les TPEs. En analysant les températures de fusion, il sera possible d'estimer
ertaines dimensions aratéristiques des lamelles ristallines (épaisseur). Enn, les valeurs des
Tg du PP sont étudiées an de vérier si la phase amorphe est dans un état aouthoutique à
température ambiante.
Analyses par DSC
L'analyse par alorimétrie diérentielle à balayage est menée sur une DSC Mettler Toledo
822. Dans e dispositif, l'éhantillon et la référene sont plaés dans un même four, régulé
thermiquement par une résistane életrique et par azote liquide. Une sonde de platine ontrle
et enregistre l'évolution de la température qui est ensuite onvertie en un signal de puissane
alorique. Cette tehnique mesure les diérenes de ux de haleur entre l'éhantillon et la
référene pendant un yle de température.
Il est fréquemment admis que la solidiation des polymères est un proessus omplexe ; la
struture qui en résulte est dans un état de non-équilibre. Sa nature est fortement liée d'une part
aux onditions méaniques et à la température à laquelle la struture ristalline se forme, d'autre
part à l'histoire thermique des éhantillons et aux onditions de aratérisation. Le ristal
étant dans un état de non-équilibre, une reristallisation exothermique peut apparaître et se
superposer ave la fusion endothermique, d'où une dupliation du pi de fusion. Ce phénomène
est amplié ave une faible vitesse de montée en température ar la reristallisation aura le
temps de se produire [Zhou et Wilkes, 1997℄. Plus le matériau sera en équilibre métastable,
plus il aura tendane à reristalliser [Karger-Kosis, 1995℄. En revanhe, la inétique de fusion
peut être déalée ave un pi de fusion plus élevé pour des vitesses importantes (gure II.4).
Il semble qu'une vitesse de montée en température de 5
◦C/min soit un bon ompromis. Cette
vitesse est fréquemment utilisée dans la littérature, e qui permettra une omparaison plus aisée
de nos résultats.




































Fig. II.4  Déalage de Tm en fontion de la vitesse de hauage sur PP reuit à 160
◦C/1h
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Au ours de la montée en température, le PP est aratérisé par une fusion endothermique
de la phase ristalline ; elle-i semble être aompagnée d'une reristallisation exothermique
pour les éhantillons non reuits et reuits jusqu'à 150
◦C (gure II.5). Ce dédoublement du pi
de fusion qui n'est pas présent pour le reuit à 160
◦C/1h, peut également être lié à la présene
d'une seonde phase ristalline qui n'a pas la même température de fusion (Tfβ < Tfα). Les
mesures par diration des rayons X eetuées par la suite nous renseigneront préisément sur
la raison de e dédoublement de pi. On onstate également une élévation de la température
de fusion pour l'éhantillon reuit à 160
◦C (Tm = 174
◦C au lieu de 168-169◦C).




































Fig. II.5  Eets des diérents reuits sur le PP, mesures DSC ave Tm
La fusion de la phase ristalline débute à une température d'environ 45
◦C pour un éhantillon
en PP non reuit et augmente jusqu'à 95
◦C pour le PP90 (gure II.6). Cette modiation est
similaire pour les TPEs. Outre le fait de relaxer les ontraintes résiduelles, le reuit est bénéque
pour uniformiser la struture ristalline du PP pur et du PP ave partiules d'EPDM.


































Fig. II.6  Eet du reuit à 90
◦C/5h sur le PP ave ou sans partiule d'élastomère
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L'ajout de partiules d'EPDM ne modie pas la inétique de fusion du PP onstatée pré-
édemment, mais réduit la température de fusion de quelques degrés (gure II.7). Plus il y a
d'élastomère, moins Tm est élevée.







































Fig. II.7  Cinétiques de fusion des TPEs reuits à 90
◦C/5h, allant de l'EPDM au PP
Il est possible de relier la température de fusion d'un éhantillon ave l'épaisseur moyenne des









ave Tm la température de fusion expérimentale pour des lamelles d'épaisseur L, σe l'énergie
de surfae de la surfae basale des lamelles ristallines, T 0m la température de fusion à l'équilibre
pour une lamelle d'épaisseur innie, ∆H0m l'enthalpie de fusion de la phase ristalline et ρ sa
masse volumique. Les valeurs de es oeients sont présentées en Annexe A. On obtient ainsi
l'évolution de l'épaisseur moyenne des lamelles ristallines en fontion du taux d'EPDM et du




























































Fig. II.8  Épaisseurs des lamelles ristallines et taux de ristallinité du PP
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Ces résultats sont semi-quantitatifs, ar l'utilisation de la DSC et de la formule de Gibbs-
Thomson n'est pas le meilleur moyen pour déterminer ette dimension ristalline [Zhou
et Wilkes, 1997℄. Dans le adre de notre étude, ette méthode s'avère susante ar nous
n'utilisons pas diretement ette dimension dans nos modèles.
Le taux de ristallinité peut être déduit des mesures obtenues par DSC, en divisant
l'enthalpie de fusion expérimentale ∆Hm par l'enthalpie de fusion théorique ∆H
0
m pour un
ristal parfait. Dans le as du PP ave une phase ristalline monolinique, ∆H0m est de 207J/g
(Annexe A). On obtient alors l'évolution du taux de ristallinité ave le taux d'EPDM et en
fontion du type de reuit (gure II.8). L'erreur relative sur le taux de ristallinité est estimée à
environ 2% dans le as du PP et atteint 3% pour les TPEs. Cette erreur est liée à la reprodu-
tibilité des essais et au hoix de la ligne de base, ainsi qu'aux mesures de masse des éhantillons.
Si l'on trae l'évolution du taux de ristallinité en fontion de l'épaisseur des lamelles (gure
II.9), on dispose d'une bonne information sur l'état de la struture ristalline. Ainsi, pour le PP
pur ave un reuit à 90
◦C et à 150◦C, le matériau présente une struture ristalline semblable
(épaisseur moyenne des lamelles équivalentes) ave un taux de ristallinité diérent. Pour le
reuit à 160
◦C, le taux de ristallinité est supérieur ave une forte augmentation de l'épaisseur
des lamelles. Il sera alors diile de dissoier leurs impats sur le omportement méanique
marosopique. Dans le as des TPEs, la phase ristalline du PP est prohe de elle du PP90












































Fig. II.9  Épaisseurs des lamelles ristallines en fontion du taux de ristallinité, déduites des
mesures DSC
Analyses par DMA
An de déterminer la transition vitreuse du PP et de l'EPDM dans les TPEs, des analyses
méaniques dynamiques sont réalisées sur une DMA 2980 de TA Instruments. Les éprouvettes
utilisées de 1.5×4mm2 de setion et de 50mm de long sont usinées dans la zone utile des
éprouvettes de tration. Les éhantillons obtenus sont solliités par un dispositif de exion
trois points, sous une fréquene de 1Hz. An de rester dans le domaine visoélastique linéaire,
une pré-étude a été réalisée pour déterminer l'amplitude de solliitation à ne pas dépasser.
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Tout omme les études de DSC, la vitesse de montée en température est de 5
◦C/min.
Le déphasage entre les signaux d'entrée et de sortie est donné par l'angle de phase δ. Ce dé-
phasage est lié aux propriétés visoélastiques du matériau. Son module omplexe se déompose
don en un module de onservation E ′ et un module de perte E ′′. La transition vitreuse est





La température à laquelle la valeur du fateur de perte est maximale orrespond à la valeur
de la Tg. En appliquant ette démarhe, on obtient les valeurs de la Tg du PP et de l'EPDM






























Fig. II.10  Détermination des transitions vitreuses du PP et de l'EPDM dans les TPEs
De es observations, on remarque que la Tg de l'EPDM roît sensiblement ave l'augmentation
de la fration volumique du PP, et inversement pour le PP dont la Tg diminue ave le taux
d'EPDM. Les éarts sur les Tg de l'EPDM et du PP, entre un TPE onstitué à 25%w d'EPDM
et à 75%w, sont de l'ordre de 2.5
◦C. Ce déalage est enore supérieur entre la Tg du PP pur et
du PP ave partiules d'EPDM (entre 4
◦C et 6.5◦C). Les mesures par DSC ont révélé que le
taux de ristallinité du PP augmentait ave l'ajout d'EPDM. La phase amorphe étant présente
en plus faible quantité, il est possible que son onnement soit supérieur, diminuant la mobilité
des haînes. C'est d'ailleurs e que l'on observe sur les éhantillons reuits à 150
◦C pour lesquels
seul le taux de ristallinité est modié, et dont la Tg est diminuée de 3
◦C par rapport au reuit
à 90
◦C. Une autre hypothèse serait que les haînes moléulaires de l'EPDM libres pourraient
aussi avoir migré dans la phase amorphe du PP, modiant ainsi ses propriétés. Cela expliquerait
l'augmentation de la Tg de l'EPDM ave la fration volumique du PP et la diminution de elle
du PP. On pourrait envisager de réaliser de nouveaux essais de DMA sur des éhantillons en
TPE, dont les partiules d'EPDM seraient exemptes de haînes libres. Si la Tg du PP était
enore modiée ave l'ajout de partiules, ela signierait que e déalage est sûrement lié au
onnement de la phase amorphe et non à la diusion des haînes d'EPDM. Cette démarhe
expérimentale, qui n'a pas été entreprise, fait partie des perspetives de e travail.
50
II.2.3 Struture ristallographique du PP ave ou sans EPDM
La struture ristalline du PP se présente sous plusieurs formes ave pour haune d'entre
elles un omportement méanique distint. An de les diérenier, des mesures par diration
des rayons X aux grands angles sont mises en plae sur le PP et TPEs. Pour vérier si la
struture ristalline du PP se modie et/ou que le taux de ristallinité évolue en présene
d'une solliitation méanique, des essais de tration uniaxiale sont ouplés aux mesures par
diration des rayons X.
Analyse des matériaux
Des mesures par diration de rayons X aux grands angles sont eetuées sur les éhantillons
en PP et en TPE, ainsi que sur la poudre d'élastomère. Le générateur à rayons X utilisé est un
FR591 fabriqué par Bruker AXS. La soure émettrie des rayons X se ompose d'une anode
tournante en uivre, dont la puissane peut atteindre 5kW (5kV et 100mA). Le faiseau inident
est émis à la longueur d'onde de 0.1541nm (radiation Cu Kα). Ce dispositif expérimental
est situé dans les loaux de l'Eole Nationale Supérieure de Chimie de Rennes, rattahés à
l'UMR CNRS 6226  Sienes Chimiques de Rennes . Les essais ont pu être réalisés grâe à
la présene et à l'aide de Cristelle Mériade (Ingénieur d'étude).
L'observation de la maille ristalline est obtenue par l'intermédiaire de lihés de Debye-














Fig. II.11  Shéma de prinipe et fontionnement de la méthode de Debye-Sherrer. Le lm
photographique ylindrique est remplaé par un apteur CCD plan.
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Pour qu'il y ait diration, il faut que la relation de Bragg soit respetée :
2 dhkl sin θ = nλ (II.3)
ave dhkl la distane interrétiulaire, θ l'angle d'inidene par rapport au plan, n un nombre
entier et λ la longueur d'onde des rayons X. Cette relation peut être assoiée à la gure II.12.
Seule est représentée la diusion des rayons inidents en phase, permettant la diration. Plu-
sieurs plans rétiulaires du PP sont aratéristiques d'une maille monolinique, tels que les
plans (110), (040) et (130) (gure II.13). En diratant les RX, es plans permettent l'étude
de la struture ristalline du PP (gure II.14). Dans le as de l'EPDM, l'essentiel de la matière
est dans un état amorphe. Seuls le noir de arbone et les harges minérales peuvent être iden-
tiables. Dans les TPEs, l'intensité des raies de diration est liée à la fration volumique des









Fig. II.12  Diration des rayons X à tra-
vers deux plans rétiulaires d'une même fa-









Fig. II.13  Quelques plans rétiulaires du
αPP parallèles à la diretion des haînes
Fig. II.14  Raies diratantes aratéristiques du PP90, des partiules d'EPDM et du
TPE7525 (respetivement de gauhe à droite). Clihés de Debye-Sherrer
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An de vérier si la struture ristalline du PP n'a pas d'orientation privilégiée, les éhan-
tillons ont été exposés suivant trois diretions (gure II.15). Si l'on intègre sur 2π le signal
provenant des lihés de Debye-Sherrer suivant es trois orientations, nous obtenons pour le
PP la gure II.17. L'intensité des pis diratés s'aaiblit dans la diretion d'injetion et suivant
la tranhe. Cette perte d'amplitude est ompensée par un élargissement du pi. Ce phénomène
est lié à la géométrie de l'éhantillon. En eet, elui-i est plus n dans la diretion usuelle mais
surtout, sa surfae normale aux rayons inidents est susamment importante dans ette dire-
tion pour que tous les faiseaux traversent l'intégralité de l'épaisseur de l'éhantillon. Ce n'est
pas le as dans les deux autres diretions, e qui rend diile toutes orretions du signal dif-
fratant (gure II.16). Plus l'épaisseur est importante, plus l'erreur ommise aux grands angles
roît ave un élargissement des pis. Hormis et eet inhérent à la forme de l'éhantillon, le
signal semble similaire suivant les trois diretions et quelque soit le traitement thermique (gure






Fig. II.15  Les diérentes dire-
tions du faiseau RX par rapport à









Fig. II.16  Inuene de la géométrie des éhan-
tillons sur le signal diraté. Cas où l'éhantillon















Fig. II.17  Diration du PP suivant 3 orientations ave intégration sur 2π
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En supposant que les raies de diration ainsi que le halo amorphe puissent être représentés
mathématiquement par une distribution gaussienne, il est possible de déterminer leur surfae
réiproque par une déomposition du signal en un produit de onvolution. En normalisant
es surfaes, on obtient pour les prinipaux plans de diration l'évolution de leur fration en
fontion du reuit et don du taux de ristallinité (gure II.19). La diration liée au plan (130)
augmente ave le taux de ristallinité. La maille monolinique est don modiée, surtout ave
le PP160. Cette évolution étant identique suivant les trois diretions, elle n'est pas liée à la
struture ristalline qui aurait pu être anisotrope. De plus, les taux de ristallinité déterminés
par la méthode de déonvolution sont supérieurs à eux déterminés par DSC. La littérature
en fait mention fréquemment. L'éart de ristallinité entre haque reuit est ependant prohe





















Fig. II.18  Diration du PP dans la diretion usuelle pour diérents reuits ave intégration





















Taux de cristallinité (mesures RX)






Fig. II.19  Évolution du taux de diration des plans rétiulaires, normé par rapport au plan
(110), en fontion des reuits
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Ave l'ajout de partiules d'élastomère, une nouvelle phase apparaît (gure II.20). La dira-
tion du plan (300) de la maille hexagonale du βPP est visible sur le lihé de Debye-Sherrer.
Les autres plans rétiulaires sont diilement identiables ar leur diration est onfondue
ave eux du αPP. Toutefois, au vu de la surfae liée à la diration du plan (300), la phase


















Fig. II.20  Diration du PP et de plusieurs TPEs dans la diretion usuelle ave intégration
sur 2π. Apparition d'un nouveau pi de diration à 16◦(2θ) orrespondant au plan (300) de la
maille hexagonale βPP
L'isotropie struturale de la phase ristalline est vériée par l'analyse des nes de diration
sur 2π des matériaux ave ou sans partiule d'élastomère (gure II.21). En eet, l'intensité
diratée est semblable sur le pourtour des raies, quelque soit le plan onsidéré et pour tous
les matériaux. La phase ristalline n'a don pas d'orientation privilégiée. Sa struture peut être
assimilée à une maille monolinique, indépendamment de la présene d'élastomère.
Fig. II.21  Clihés de Debye-Sherrer en 3D, pour un PP90 et un TPE5050
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Analyse de la maille ristallographique sous solliitation méanique
Les mesures par diration de rayons X ont été ouplées à des essais de tration uniaxiale in situ,
permettant de visualiser toute modiation de la maille ristallographique du PP pendant la
déformation [Dahoun, 1992℄ [Maro, 2003℄. La mahine de tration DEBEN Mirotest, adaptée à
l'eneinte du MEB, a été modiée pour permettre es essais en transmission. Elle est positionnée
entre le apteur CCD et la soure de rayons X (gure II.22).
Dispositif produisant et
canalisant les rayons XMachine de tractionEchantillon
Capteur CCD
Fig. II.22  Montage de la mahine de tration dans le dispositif RX
Durant les essais de tration, on solliite en harge ou en déharge les éprouvettes de 4×2mm2
de setion ave une zone utile de 11mm. En analysant les lihés de Debye-Sherrer durant la dé-
formation, on onstate que la maille ristallographique s'oriente (gure II.23). Cette orientation
privilégiée de la phase ristalline dans la diretion de solliitation s'estompe après déharge, tant
que le phénomène de strition n'est pas apparu. Ce onstat est valable pour tous les matériaux
de l'étude. Cependant, à partir d'une déformation relativement importante, après l'apparition
de la strition, ette texture persiste même après déharge. Une partie des lamelles qui se sont
orientées pendant la déformation ne reprend pas sa position initiale. Si l'on intègre sur 2π le
signal diratant provenant de es essais on remarque, en moyenne, que la maille ristalline est
en expansion durant l'essai de tration (gure II.24). En eet, les pis de diration se déalent
vers des angles plus faibles. Puisque les raies s'aaissent également, seule une partie des mailles
est en expansion. Etant donné que l'intensité des pis est ompensée par leur élargissement, la
surfae des raies diratantes reste onstante durant la déformation. Après déharge et avant
strition, la maille reprend sa morphologie au repos puisque le déalage de pis s'annule. Cepen-
dant, après strition, même si la position du pi en 2θ revient vers sa position initiale, la surfae
diratante est diminuée. Ainsi, le taux de ristallinité n'est pas modié au ours d'un essai de




















ε = 12% ε4= 15 − 30%2
Fig. II.23  Essai de tration uniaxiale ave analyse de l'orientation ristalline par diration



































Fig. II.24  Intégration sur 2π des lihés de Debye-Sherrer ave tration in situ.
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Toutes es observations sur le PP s'appliquent aux TPEs, mais ave des eets moins marqués.
Pour un même niveau de déformation marosopique, la texture et le déalage des pis sont
d'autant plus faibles que le taux d'élastomère est important (gure II.2.3). Il semble ainsi que
les partiules d'élastomère, qui aommodent une partie de la déformation, réduisent le niveau

























































angle de diffraction : 2θ (°)
TPE5050 ε1=0%
ε2=12%
Les modèles de omportement méanique qui sont développés aux hapitres III et IV doivent
permettre la modélisation des matériaux de l'étude jusqu'à l'apparition d'endommagement, et
don avant strition. Les essais de tration ouplés aux mesures par diration des rayons X
ont lairement montré que dans ette plage de déformation, le taux de ristallinité n'évolue
pas. Cela simplie don la formulation du modèle miroméanique développé pour le PP, dont
le taux de ristallinité sera onsidéré onstant ave la déformation. Les mesures par diration
des rayons X étant une tehnique omplexe à mettre en plae, les taux de ristallinité retenus
dans la suite du manusrit sont eux déterminés par DSC.
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II.3 Comportement méanique
Le omportement méanique du PP et des TPEs est étudié dans ette setion. An de
renseigner au mieux les modèles de omportement (hapitres III et IV), plusieurs types de
solliitations sont étudiés. Les propriétés élastiques sont déterminées par des essais de tration
monotone pour le PP et les TPEs, alors que elles des partiules d'EPDM sont déduites d'essais
de nanoindentation. Pour limiter la gamme de déformation étudiée, les essais de tration sont
ouplés à des mesures optiques de la déformation et à des mirographies réalisées au MEB. Ces
tehniques sont utilisées pour étudier l'apparition de l'endommagement au sein des matériaux.
Dans ette gamme de déformation ainsi dénie, le omportement élastovisoplastique du PP
et des TPEs est analysé par l'intermédiaire d'essais de tration ave des sauts de vitesse et des
phases de relaxation, ainsi qu'à l'aide d'essais de harge-déharge. Des essais de tration ave
déharges partielles sont également menés pour analyser la déformation plastique du PP et des
essais d'indentation instrumentés sont réalisés an de solliiter le PP ave un hargement où la
pression hydrostatique est importante. Tous es essais ont pour but de mettre en évidene les
propriétés des matériaux de l'étude an d'identier au mieux les modèles de omportement. En
vue de valider es modèles, des essais de exion quatre points ont également été mis en plae.
Pour être exploitables, es derniers seront simulés par des aluls éléments nis (hapitres III
et IV).
Dans e manusrit, le omportement méanique des matériaux en tration est analysé à partir
de la déformation logarithmique et de la ontrainte de Cauhy. La déformation logarithmique
est alulée à partir de la longueur à l'instant t de la base de mesure l et de la longueur initiale
l0 avant hargement par la relation ε = ln(l/l0). La ontrainte de Cauhy est alulée à partir
de la relation σ = F/S où F est la fore mesurée, ramenée à l'aire de la setion de l'éprouvette
à l'instant t. Son évolution est déterminée en faisant l'hypothèse d'une transformation à volume
onstant et homogène dans la zone utile de l'éprouvette, soit S = S0 exp(−ε) ave S0 l'aire de
la setion initiale.
II.3.1 Propriétés élastiques des partiules d'élastomère
Des essais de nanoindentation ont été réalisés sur les TPEs dans le but d'estimer le module
d'Young des partiules d'élastomère. Le nanoindenteur utilisé (MTS Nano Instruments) possède
un indenteur en diamant de forme pyramidale (type Berkovith). Les essais sont réalisés ave une
tehnique de mesure ontinue de l'eort d'enfonement de l'indenteur par rapport à l'éhantillon
[Bourmaud et al., 2007℄. En analysant la déharge lors de et essai, il est possible de aluler
le module d'Young du matériau indenté [Oliver et Pharr, 1992℄. Dans e as, on suppose que
la zone indentée est susamment grande pour qu'auune autre phase du matériau hétérogène












ave E le module d'Young de la phase indentée et ν son oeient de Poisson, Ei et
νi les propriétés élastiques de l'indenteur, a le rayon équivalent de l'empreinte laissée par
elui-i après déharge et S la tangente déterminée lors de la déharge (gure II.25). Le
rayon a est alulé analytiquement à partir de la géométrie de l'indenteur et de la profondeur
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d'indentation [Oliver et Pharr, 1992℄.
Le omportement méanique du PP et de l'EPDM étant très diérent, les estimations données
par ette démarhe ne permettent pas de déterminer les propriétés à l'interfae. En revanhe,
la valeur alulée au entre d'une partiule est a priori onvenable ar la taille de l'empreinte
est faible devant les dimensions des partiules d'EPDM (gure II.25). Ainsi, une vingtaine de
partiules ont été indentées en leur entre. Le omportement méanique de l'EPDM pour e type
de solliitation est présenté à la gure II.25. En onsidérant que le omportement des partiules


















Fig. II.25  Surfae d'un TPE ave les empreintes laissées par l'indenteur (mirographie op-
tique) et omportement type obtenu au entre d'une partiule d'EPDM
Pour plus d'informations sur la démarhe utilisée, se reporter à [Bourmaud et al., 2007℄.
II.3.2 Comportement du PP et des TPEs en tration monotone
Dans e paragraphe, sont présentés les essais de aratérisation du omportement des
matériaux étudiés en tration monotone. Ces essais simples ont pour objetif de omparer la
réponse des omposites vis-à-vis de elui de la matrie et de préiser le niveau de déformation
où s'initient les méanismes d'endommagement an de déterminer pour haque matériau le
domaine de validité des modélisations. A ette n, ertains essais de tration seront onduits
ave un dispositif de mesure optique pour suivre l'évolution des hamps de déformation. S'il
y a réation de vides au sein des matériaux liée aux phénomènes d'endommagement, un
aroissement brusque du volume apparent devrait être observé. Des observations au MEB
sont également menées pendant les essais de tration an de préiser et de onrmer l'existene
d'endommagement.
Les essais de tration monotone sont réalisés par l'intermédiaire d'une mahine életroméa-
nique INSTRON 5567 sur des éprouvettes normalisées de 4×10mm2 de setion et de 90mm de
longueur utile. Un extensomètre est utilisé dans un premier temps pour mesurer la déformation
dans la zone utile des éprouvettes. Les essais sont pilotés en déplaement de traverse an que
la vitesse de déformation imposée soit de l'ordre de 0.5×10−2s−1. La réponse méanique des
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Fig. II.26  Comportement méanique en tration monotone des matériaux de l'étude
L'inuene du reuit sur le omportement méanique du PP est lairement mis en évidene
sur es essais. Les dimensions aratéristiques des lamelles ristallines étant équivalentes entre
le PP90 et le PP150, ela onrme que le taux de ristallinité a eetivement un impat sur
le omportement marosopique des polymères semi-ristallins. Le module d'Young, la limite
d'élastiité, ainsi que l'érouissage sont modiés. Etant donné que le taux de ristallinité
entre le PP150 et le PP160 est largement inférieur à elui présent entre le PP90 et le PP150
(gure II.9) et que l'éart de omportement en tration monotone est supérieur, il semble
que l'augmentation de l'épaisseur des lamelles ristallines du PP160 ait un rle majeur sur
la réponse méanique du PP. Les modèles de omportement développés au hapitre III ne
prenant pas en ompte ette information dimensionnelle, il peut être préjudiiable de vouloir
modéliser le omportement méanique du PP160. En e qui onerne les TPEs, plus il y a
d'EPDM, moins l'eort néessaire pour les déformer est grand et moins la limite entre un
domaine d'élastiité et un domaine de plastiité est marquée.
Pour vérier que la déformation des éprouvettes de tration est homogène et pour onnaître
les hamps de déformation loaux, ertains essais de tration ont été onduits ave un suivi
optique du hamp de déplaement en surfae. Ces mesures sont possibles grâe à deux améras
et un système d'aquisition. Ce dispositif Aramis ore l'avantage de travailler en deux et
en trois dimensions (gure II.27). Les surfaes à analyser sont préalablement préparées par
dépt d'une trame. Ensuite, il est possible de remonter aux hamps de déformation par
photogrammétrie au ours de l'essai.
Les diérentes géométries d'éprouvettes de tration utilisées par la suite sont analysées par
ette méthode. D'après les résultats obtenus, les hamps de déformation sont homogènes jusqu'à
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Fig. II.27  Estimation du hamp de déformation en 2D ave apparition du phénomène de
strition a) et en 3D b), lors d'essais de tration ave mesures optiques
l'apparition de la strition (gure II.28). Dans le as du PP150 par exemple, si on analyse la
hute de ontrainte lors de l'essai de tration monotone (II.26), la strition des éprouvettes se
manifeste aux alentours de 5% de déformation. La mesure des hamps de déformation sur e
matériau onrme e résultat puisque la déformation est homogène dans la zone étudiée jusqu'à
6% de déformation (gure II.28). Les phénomènes de strition et d'endommagement sont plus
largement étudiés dans la setion II.3.2.2.





Fig. II.28  Champ de déformation homogène dans la zone utile : a) éprouvette de tration
normalisée en PP90, b) éprouvette en PP150 utilisée lors des essais de tration ave le MEB et
le WAXD. Tration dans la diretion ~y, isovaleurs de déformation avant strition
II.3.2.1 Propriétés élastiques
Les propriétés élastiques du PP et des TPEs sont déterminées à l'aide des essais de tra-
tion présentés à la gure II.26. Les modules d'Young des diérents matériaux de l'étude ont
été déterminés à une vitesse de déformation de 0.5×10−2s−1. Un polynme d'ordre deux est
dans un premier temps ajusté de sorte que elui-i représente au mieux la réponse méanique
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des matériaux dans le domaine des petites déformations. Dans un seond temps, le module





























Fig. II.29  Démarhe utilisée an de déterminer le module d'Young des matériaux de l'étude
An de failiter l'estimation des oeients de Poisson, les essais de tration ont été analysés
en étudiant l'évolution de la déformation transverse εxx en fontion de la déformation longi-
tudinale εyy (gure II.30). Il est ainsi possible de déterminer le oeient de Poisson ν par
































Fig. II.30  Déformations longitudinale εyy et transversale εxx en fontion de la ontrainte σyy,
lors des essais de tration monotone
Cette démarhes a été appliquée pour tous les matériaux de l'étude. Ainsi, les propriétés
élastiques du PP en fontion du taux de ristallinité et des TPEs pour diérents taux d'EPDM
sont présentées sur les gures II.31 et II.32. En fontion de la reprodutibilité des essais de
tration, l'erreur ommise sur la valeur des modules d'Young est d'environ 5% pour le PP et peut
atteindre 10% pour les TPEs fortement hargés. En e qui onerne les valeurs des oeients
de Poisson, seulement deux essais expérimentaux ont été réalisés sur haque matériau. Il est

























































































Fig. II.32  Propriétés élastiques des TPEs obtenues en tration uniaxiale
Comme le laissait envisager la gure II.26, les propriétés élastiques du PP semblent être
modiées à la fois par le taux de ristallinité et par l'épaisseur des lamelles ristallines. En eet,
même si l'évolution des propriétés d'un matériau hétérogène ne suit pas la loi des mélanges (tels
que le modèle de Voigt), l'éart observé entre le PP150 et le PP160 est a priori trop marqué
et ne peut être lié au seul hangement du taux de ristallinité. En e qui onerne les TPEs,
on note une légère augmentation dans l'évolution du module d'élastiité pour le TPE5050
(soit 40%v d'EPDM). Cette observation peut être en relation ave l'évolution partiulière du
taux de ristallinité par rapport à l'épaisseur des lamelles ristallines du PP dans les TPEs,
présentée à la gure II.9. On peut don supposer que la struture du PP qui évolue au sein
des TPEs en fontion du taux d'EPDM a un impat sur le omportement marosopique
des TPEs. Sur la gure II.32, sont également présentées les propriétés élastiques du PP90.
On onstate que pour e reuit, le omportement du PP suit l'évolution des propriétés des
TPEs. Il est don fort possible que l'augmentation du taux de ristallinité dans les TPEs soit
ompensée par la diminution de l'épaisseur des lamelles ristallines.
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Avant de poursuivre l'analyse du omportement méanique des matériaux de l'étude, nous
nous intéressons dans la setion suivante à déterminer la gamme de déformation pour laquelle
il n'y a pas d'endommagement.
II.3.2.2 Comportement limite et domaine de validité des modélisations
L'objetif de e travail est d'étudier le omportement limite du PP et des TPEs. Avant
d'aborder les méanismes d'endommagement, on évalue dans un premier temps pour quel niveau
de déformation le phénomène de strition apparaît. Ave l'utilisation de la ontrainte de Cauhy,
il peut être diile de visualiser les onditions d'apparition de la strition d'une éprouvette.
Ainsi, les résultats des essais de tration monotone sont présentés à la gure II.33 en ontrainte
nominale. Cette dernière est dénie par le rapport entre la fore et l'aire de la setion initiale de
l'éprouvette. Pour es essais, la déformation des éprouvettes en PP90 et en TPEs est mesurée




































Fig. II.33  Comportement limite des matériaux de l'étude en tration monotone
Ainsi, la strition, estimée quand F=Fmax, apparaît à environ 4% de déformation pour
le PP160, à 5% pour le PP150 et à 10% pour le PP90. Dans le as des TPEs, le maximum
de la fore est plus diile à observer ar la ontrainte sature sans pour autant diminuer.
La ontrainte liée à la déformation du TPE7525 atteint son maximum aux alentours de 12%
de déformation mais ne diminue pas par la suite. Dans le as du TPE5050, la ontrainte
maximale semble avoir été atteinte à la n de l'essai, aux alentours de 18%. Ainsi, plus le taux
d'élastomère est élevé au sein des TPEs, plus la strition apparaîtra tardivement. Dans le as
du PP, plus le taux de ristallinité augmente, plus la strition apparaît rapidement.
Auune strition n'apparaît don dans les éprouvettes en TPEs jusqu'à une déformation
de 18%. Cependant, il est possible que les matériaux s'endommagent pour des niveaux de
déformation inférieurs à eux néessaires pour qu'il y ait strition ave le ritère de Fmax. Pour
préiser e point et ne pas modéliser un omportement méanique assoié à l'endommagement
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des matériaux, des mesures de variation de volume pendant l'essai de tration sont menées pour
déeler des phénomènes d'endommagement. Des mesures réalisées au MEB sont également
ouplées aux essais de tration pour visualiser d'éventuelles déohésions ou raquelures dans
les matériaux de l'étude.
Évolution de la densité volumique en tration
Lorsqu'un polymère est solliité méaniquement, des raquelures peuvent apparaître perpen-
diulairement à la diretion du hargement [Shirrer, 1995℄. Ces raquelures, onsidérées omme
un proessus d'endommagement, sont onstituées de maromoléules très étirées (les brilles)
entre lesquelles se développent des mirovides (gure II.34). Si le hargement s'intensie, la
roissane des raquelures générera des ssures et la rupture du matériau. Dans le as du αPP,
les raquelures prennent naissane au entre des sphérolites et se propagent perpendiulairement
à la diretion de tration [Aboulfaraj et al., 1995℄ [Nitta et Takayanagi, 2003℄.
Fig. II.34  Mirostruture d'une raquelure [Shirrer, 1995℄
La formation de es raquelures est un proessus de avitation, e qui implique une
augmentation de volume. Lors d'essais de tration et de ompression, [Zok et Shinozaki, 1987℄
ont mis en évidene le lien existant entre la variation relative de volume et la avitation du
PP. Ces auteurs ont également onstaté une augmentation signiative de ette variation de
volume lorsque la ontrainte atteint son maximum pendant les essais de ompression.
En analysant les essais de tration monotone présentés à la gure II.26 ave le dispositif
Aramis, il est possible de suivre la variation relative de volume en fontion de la déforma-





= (1 + εxx) (1 + εyy) (1 + εzz)− 1 (II.5)
ave εyy la déformation dans la diretion longitudinale (diretion de tration) et εxx, εzz
les déformations dans les diretions transversales. La déformation volumique omprend une
ontribution élastique et une ontribution non élastique. La variation relative de volume due à





= (1− 2ν) εeyy (II.6)
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Puisque le développement de la plastiité dans la matrie se fait a priori sans hangement de
volume, toute variation dans le domaine élastoplastique peut alors être aetée à la réation
de vide ausée par des phénomènes de avitation. La déomposition de la déformation en
deux domaines est toutefois déliate, ar la linéarité de la variation de volume élastique peut
être modiée par l'endommagement et par la dissipation visqueuse du matériau. De plus,
la morphologie omplexe des matériaux de l'étude implique l'existene de zones déformées
plastiquement et d'autres élastiquement pour une même déformation marosopique. Ainsi, les
observations de variation de volume par l'intermédiaire d'essais de tration auront une valeur
qualitative.
En utilisant ette démarhe, nous obtenons la gure II.35 pour les éprouvettes en PP en fon-
tion du reuit. On note dans le as du PP90 une augmentation linéaire de la variation relative
de volume jusqu'à environ 1% de déformation, dont la pente est similaire ave elle alulée
théoriquement (Equation II.6). Ensuite, la variation déroît avant d'atteindre une asymptote
horizontale. Enn, à partir de 9% de déformation, la variation volumique roît signiative-
ment. [Addiego et al., 2006℄ observent le même type de omportement pour du polyétylène
haute densité ave une expansion suivie d'un léger retrait dans le domaine de plastiité, et
enn une augmentation du volume par avitation. Conernant les deux autres reuits, la dé-
roissane liée à une déformation plastique n'est pas observée. Il semble que la avitation du
PP150 s'initie à environ 5% de déformation et à 3.5% pour le PP160. Ainsi, la avitation du PP
et le phénomène de strition des éprouvettes de tration en PP apparaissent pour des niveaux
de déformation similaires. L'épaisseur des lamelles ristallines du PP90 et du PP150 étant simi-
laire, on onstate également que le phénomène de avitation est prinipalement lié au taux de
ristallinité (gure II.36), dont la dépendane est quasi-linéaire (aux erreurs près, l'apparition
















Fig. II.35  Variation volumique relative du PP pur ave diérents reuits en tration uni-
axiale. Les droites orrespondent à la variation volumique élastique théorique, obtenue par





































Fig. II.36  Dépendane quasi-linéaire entre l'apparition du phénomène de avitation et le taux
de ristallinité du PP
L'apparition de diérents paliers est moins nette pour les TPEs (gure II.37). En eet,
l'augmentation de la variation volumique relative est onstante ave une roissane plus forte
à partir de 4 à 5% de déformation. Plus le taux d'EPDM est élevé, plus e seuil apparaît
tardivement. Les partiules d'EPDM ayant a priori un omportement visoélastique, il y
a superposition d'une déformation visoélastique et d'une déformation élastovisoplastique
dans la matrie. L'analyse est don moins évidente dans le as des TPEs. Même si les
lamelles ristallines sont moins épaisses ave l'ajout d'EPDM, l'augmentation du taux de
ristallinité semble être prépondérant dans l'aommodation ave la déformation. Ainsi, le PP
dans les TPEs s'endommage plus rapidement en omparaison du PP90, ave une évolution







































Fig. II.38  Comparaison de l'endommagement du PP pur ave diérents reuits à elui des
TPEs faiblement et fortement hargés
Si on analyse la variation volumique relative au ours d'un essai méanique en supposant une
isotropie du omportement dans les diretions perpendiulaires à la diretion de tration, il est
possible de remplaer l'analyse 3D par des mesures 2D. Ces deux approhes sont omparées











Déformation logarithmique dans la direction de traction (%)
PP160 2D
PP160 3D
Fig. II.39  Comparaison de la variation volumique ave les mesures 2D et 3D des déformations
transverses. Essais de tration ave hargement ylique
Les variations volumiques relatives étant prohes, on peut onlure que les déformations
transverses en tration sont équivalentes. Ce point a été vérié pour tous les matériaux de
l'étude.
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Cohésion et endommagement des phases sous solliitation méanique
An de préiser les limites en déformation pour haque matériau où l'endommagement
s'initie, des essais de tration in situ ont été mis en ÷uvre. La surfae des éhantillons en PP
et en TPE est analysée au MEB lors d'essais de tration uniaxiale. Les modes d'observations
sont identiques à eux employés au paragraphe II.2.1, ave l'utilisation du déteteur SEI
pour visualiser la struture sphérolitique du PP et le déteteur BEI en vide dégradé an
de mieux diserner les phases du TPE. Les solliitations méaniques sont exerées par une
mahine de tration DEBEN Mirotest, adaptée à l'eneinte du MEB. Ave e dispositif,
seul le déplaement imposé à la traverse permet de onnaître le niveau de déformation
dans le matériau. Or, au vu de la géométrie des éprouvettes (2×4×8mm3 de zone utile et
des ongés de 3mm de rayon), il est déliat de relier e déplaement ave la déformation
réelle de la zone utile. Les essais de tration réalisés sur ette géométrie d'éprouvette
ave le dispositif Aramis (gure II.28.b), permettent de pallier e problème en apportant une
bonne information sur le niveau de déformation atteint pour un déplaement de traverse donné.
L'endommagement en surfae des éprouvettes en PP90 survient pour une déformation supé-
rieure à 9% en tration uniaxiale. Cet endommagement se développe sous la forme de ssures
qui se propagent perpendiulairement à la diretion de tration (gure II.40).
Fig. II.40  Propagation de ssures transverses en tration sur du PP90. Clihé MEB en mode
SEI et éprouvette solliitée à 16% de déformation (axe horizontale = diretion de tration)
Au ours de es essais, il s'est avéré que le faiseau d'életrons qui bombarde la surfae des
éhantillons a un eet notable sur la struture observée. Ce dernier semble  attaquer  la surfae
du PP en le dégradant. Ce phénomène, négligeable à une éhelle d'observation mésosopique,
devient pénalisant si l'on souhaite visualiser les sphérolites. Le temps néessaire à la réalisation
d'un lihé est susant pour aeter la zone balayée et entrave l'analyse d'un autre lihé
pris au même endroit à un instant ultérieur. Le faiseau amplie les diérenes topologiques,
failitant l'observation des sphérolites, mais favorise l'apparition de l'endommagement. En eet,
si l'on suit une zone partiulière à la surfae d'une éprouvette en PP, on peut penser à tort
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que le matériau est endommagé, alors que l'ensemble du matériau est sain (gure II.41). A e
stade, il n'est don pas possible de suivre l'évolution des méanismes de déformation au sein
d'un même sphérolite.
Fig. II.41  Inuene du bombardement életronique sur l'endommagement de la surfae d'une
éprouvette en PP90 : a) zone balayée plusieurs fois ave la présene de ssures, b) surfae plus
vaste sans endommagement où l'on peut diserner la zone balayée en a. Clihés MEB en mode
SEI ave tration à 8% de déformation dans la diretion horizontale
Lorsque les ssures se sont propagées dans l'ensemble du sphérolite, elui-i se rompt, toujours
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perpendiulairement à la diretion de tration (gure II.42). Cette ssuration majeure du entre
des sphérolites apparaît à la surfae des éhantillons en PP90 pour une déformation supérieure
à 11%.
Fig. II.42  Rupture équatoriale du entre des sphérolites en PP90 pour une déformation de
20% en tration (axe horizontale = diretion de tration)
Des essais similaires ont été réalisés sur les TPEs. L'éhelle d'observation étant supérieure,
il est possible de suivre l'évolution de la déformation struturale sans que le faiseau puisse
altérer la zone balayée (gures II.43). L'endommagement s'initie dans la matrie en PP avant
10% de déformation, puis se propage perpendiulairement à la diretion de tration dans
toutes les phases. A e niveau d'observation, on peut visualiser l'endommagement du PP
uniquement lorsque elui-i est important au entre des sphérolites. Il semblerait don que
l'endommagement au sein des TPEs soit présent plus rapidement que pour des éhantillons
en PP90. Ce onstat rejoint les mesures de variation de volume (gure II.38). On observe une
très bonne adhésion des phases puisqu'il n'y a pas néessairement de déohésion entre les
partiules et la matrie. Les ssures ne hangent pas de diretion à la renontre d'une partiule
d'élastomère, et se propagent en la traversant.
Les essais de tration monotone présentés dans e paragraphe ont permis de mettre en
exergue un ertain nombre de propriétés. L'analyse du omportement des matériaux de
l'étude a montré que des raquelures s'initient dans le PP pour des niveaux de déformation
où les éprouvettes de tration en TPE n'ont pas enore stritionné. Comme il est diile
de délimiter une gamme de déformation où les TPEs ne sont pas endommagés, on étudiera
leur omportement jusqu'à 9% de déformation. Toutefois, lorsque l'on identiera les lois de
omportement développées au hapitre IV, il sera peut être néessaire de réduire ette plage de
déformation en sahant qu'il est possible que l'endommagement s'initie plutt dans les TPEs
(gure II.38). Dans le as du PP150, la gamme de déformation est réduite à 5%.
L'inuene de l'épaisseur des lamelles ristallines sur le omportement marosopique ayant
été mis en évidene, le PP160 ne sera plus étudié dans e hapitre. En analysant les propriétés
élastiques du PP et des TPEs, il semble que le omportement méanique du PP90 soit prohe
de elle de la matrie en PP présente dans les TPEs. Pour ette raison, le omportement
élastovisoplastique du PP90 est prinipalement étudié dans la setion II.3.3.
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Fig. II.43  Déformation et endommagement du TPE2575 en tration uniaxiale, mirographies
MEB (axe horizontale = diretion de tration)
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II.3.3 Comportement élastovisoplastique du PP
An de renseigner au mieux les modèles de omportement méanique du PP, diérents moyens
de aratérisation ont été mis en plae. Le polypropylène est en premier lieu étudié par l'in-
termédiaire d'essais de tration uniaxiale sur une mahine életroméanique INSTRON 5567.
Ces essais permettent d'obtenir simplement une base de données relativement rihe. La mesure
de déformation est obtenue via un extensomètre. Des essais d'indentation instrumentés sont
également utilisés an de solliiter de manière plus omplexe le matériau. Ces essais ont été ef-
fetués par G. Mauvoisin et développés par son équipe au LARMAUR, à l'université de Rennes
1. Ce moyen de aratérisation a l'avantage de solliiter le matériau ave un hargement à forte
omposante hydrostatique. La plupart des essais de aratérisation méanique ont été réalisés
sur le PP90. An d'éviter un phénomène de dissipation thermique dont les polymères sont le
siège à partir d'une vitesse de déformation de l'ordre de 10
−2s−1 [Tillier, 1998℄, les essais de
aratérisation présentés dans e manusrit sont réalisés à une vitesse de déformation maximale
de 0.5×10−2s−1.
II.3.3.1 Caratère visqueux et taille du domaine visoélastique
Le polypropylène possède un aratère visqueux dès les petites déformations. Si l'on solliite
une éprouvette de tration à diérentes vitesses de déformation, la ontrainte résultante sera
d'autant plus élevée que ette vitesse est importante. Ce phénomène est visible même pour





























Fig. II.44  Essais de tration uniaxiale à diérentes vitesses de déformation dans le domaine
visoélastique du PP90
Pour étudier le aratère visqueux du PP dans le domaine élastovisoplastique (EVP), un
essai de tration ave des sauts de vitesse et des phases de relaxation est retenu pour minimiser le
nombre d'essais. Le hargement permet de balayer une large gamme de vitesses de déformation
allant de 10
−4s−1 à 0.5×10−2s−1. Entre haque saut de vitesse, une phase de relaxation de inq
minutes est imposée. A la n du dernier palier, l'éprouvette est déhargée jusqu'à eort nul à

































10−4 s−1 10−4 s−1
Fig. II.45  Chargement imposé de l'essai de tration uniaxiale ave sauts de vitesse et phases
de relaxation
Le omportement méanique du PP est fortement dépendant à la vitesse de déformation dans
le domaine EVP (gures II.46 et II.47). En eet, la ontrainte roît de manière signiative
après haque augmentation de la vitesse de solliitation. De plus, la relaxation visqueuse durant
les phases de maintien de la déformation est d'autant plus élevée que le niveau de ontrainte

























Fig. II.46  Comportement méanique du PP90 en tration uniaxiale ave sauts de vitesse et































Fig. II.47  Comportement méanique du PP90 en tration uniaxiale ave sauts de vitesse et
phases de relaxation (2/2)
En observant le début de la phase de hargement dans le domaine VE et le déhargement à la
n du dernier palier, on onstate que la taille de la partie linéaire de la réponse du PP a diminué
(gure II.47). Cette aratéristique est onrmée par un essai de tration ave hargement
ylique (gure II.48). Après haque yle de harge-déharge dans le domaine EVP, la réponse
visoélastique du PP semble se ombiner ave un omportement de type élastovisoplastique.
Le domaine d'élastiité tend à se réduire ave la déformation, à partir du moment où le seuil































































II.3.3.2 Mise en évidene d'une ontrainte interne
Les polymères semi-ristallins peuvent être le siège de ontraintes internes [Brusselle-Dupend
et al., 2002℄, [Hamouda et al., 2007℄ et [Ghorbel, 2008℄. Celles-i sont liées à une hétérogénéité
de omportement dans le matériau. Dans le as du PP, ette hétérogénéité est due à la
présene de la phase amorphe et de la phase ristalline, mais également au fait que les lamelles
ristallines ont un omportement anisotrope et ne sont pas solliitées de la même manière pour
un hargement marosopique (gure I.12).
Ainsi, un essai de tration uniaxiale en uage utilisant la méthode du  dip test  [Ahlquist
et Nix, 1969℄ est mis au point pour estimer la valeur de ette ontrainte interne. La traverse
est en premier lieu pilotée en déplaement jusqu'à un ertain niveau de déformation dans le
domaine EVP. On proède ensuite à la déharge de l'éprouvette par paliers de 0, 25% à 0, 5% de
déformation suivant la préision souhaitée. Après haque palier, la fore est maintenue pendant












































Fig. II.49  Chargement imposé pour l'essai de tration de type "dip test"
L'intérêt majeur de et essai est de pouvoir aratériser la ontrainte interne présente dans
le matériau en tration uniaxiale (gure II.49). Ainsi, on onserve le même type de solliitation
utilisé pour l'identiation des autres propriétés du PP, et surtout on utilise les mêmes
éprouvettes (à la diérene des essais yliques en tration-ompression et en isaillement).
Dans un premier temps, le polypropylène ue ave une déformation roissante pendant le
maintien en eort. Cependant, l'intensité de et éoulement déroît au fur et à mesure, puis
hange de diretion. Il y a alors un phénomène de uage  inverse  (σ > 0 ; ε˙ < 0). L'existene
de es deux situations met en évidene la présene d'une ontrainte interne. L'intensité de ette
dernière peut être modélisée par une variable d'érouissage inématique X. Dans le as présent,
la valeur de la ontrainte interne est estimée à 26MPa pour une déformation d'environ 5,5%.
Cette valeur est elle de la ontrainte appliquée lorsque la vitesse de déformation visoplastique
instantanée est nulle. D'autres essais indiquent que la vitesse de déformation imposée a peu



































Fig. II.50  Mise en évidene d'une ontrainte interne lors d'un essai de tration ave déharges
partielles sur le PP90
II.3.3.3 Ativation thermique de la déformation
La visoplastiité de la matière ondensée peut être onsidérée omme un phénomène thermi-
quement ativé. Dans les métaux, ette théorie permet d'étudier le franhissement d'obstales
loalisés par des disloations, à l'aide de l'énergie thermique transmise à es disloations par
l'intermédiaire des vibrations du réseau ristallin. Dans le as des polymères, amorphes et semi-
ristallins, la déformation visoplastique résulte de deux ontributions essentielles. Il s'agit de
l'extension d'un réseau maromoléulaire et du franhissement de barrières énergétiques par
les segments de haînes en phase solide [Langroudi, 1999℄. L'analyse d'Eyring [Eyring, 1936℄ a
été la première approhe pour rendre ompte des éoulements thermoméaniquement ativés
et [Esaig et Lefebvre, 1978℄ l'ont introduite dans la modélisation de la plastiité des poly-
mères solides. En supposant l'existene d'un seul méanisme thermiquement ativé, la vitesse
de déformation inélastique εin peut être dérite par la loi d'Arrhénius :





où ∆Ga est l'enthalpie libre d'ativation néessaire pour franhir la barrière d'énergie et kB








où Va est assoié à l'extension spatiale du phénomène élémentaire thermiquement ativé,
à pression, température et mirostruture onstantes. Plusieurs méthodes sont envisageables
pour estimer Va. L'étude des phases de relaxation de ontrainte au ours d'un essai de tration
semble la plus préonisée [Dupend-Brusselle, 2000℄. La vitesse de déformation inélastique ε˙in











Cette démarhe est utilisée sur du PP90 et du PP150, à l'aide d'essais de tration omprenant
des phases de relaxation à diérents niveaux de déformation. An de garantir le maintien en
déformation pendant les phases de relaxation, les essais sont pilotés en vitesse de déformation
par l'intermédiaire de l'extensomètre. En analysant la réponse du matériau pendant es phases
de relaxation (gure II.51) et par l'intermédiaire des équations II.9, il est possible de déterminer






































































Contrainte de Cauchy (MPa)
ε= 0.5% ε= 5%
Fig. II.52  Détermination du volume d'ativation du PP90 en fontion du niveau de déforma-
tion atteint avant la phase de relaxation
L'évolution des volumes d'ativation du PP90 et du PP150, obtenus à partir des pentes
déterminées à la gure II.52 dans le as du PP90, est illustrée à la gure II.53 pour diérents





























Fig. II.53  Volumes d'ativation du PP90 et du PP150 en fontion du niveau de déformation
atteint avant la phase de relaxation
Après avoir atteint un niveau de déformation susant pour que tous les méanismes liés à la
plastiité soient ativés, le volume d'ativation du PP90 se stabilise à 3nm
3
aux alentours de 2%
de déformation. Dans le as du PP150, ette valeur est atteinte dès 1.5% de déformation mais elle
diminue ensuite progressivement jusqu'à 2.5nm
3
(à la limite de la gamme de déformation dénie
dans la setion II.3.2.2). Ces résultats sont ohérents ave eux issus de la littérature. [G'Sell et
Jonas, 1981℄ trouvent un volume d'ativation de 2, 8nm3 et [Dupend-Brusselle, 2000℄ détermine
des volumes allant de 8nm3 à 4, 5nm3 dans le domaine visoélastique puis de 4, 5nm3 à 2, 5nm3
dans le domaine élastovisoplastique.
II.3.3.4 Dépendane du omportement du PP à la pression hydrostatique
Il est admis que la pression hydrostatique peut avoir un eet non négligeable sur les poly-
mères, le niveau de ontrainte augmentant ave la pression imposée (hapitre I). An de vérier
si le omportement méanique du PP est dépendant de ette pression hydrostatique, des essais
d'indentation instrumentés sont réalisés sur le PP90. Ces essais ont été onduits sur un appareil
développé au LARMAUR par G. Mauvoisin à diérentes vitesses de pénétration jusqu'à une
harge maximale de 25 N, ei an d'éviter un enfonement trop important de l'éhantillon (-
gure II.54). Pour éliminer toute déformation perturbant la mesure de l'enfonement, l'indenteur
utilisé est monoblo, de forme quasi-sphérique (0.5 mm de rayon), et le déplaement relatif est
mesuré par trois palpeurs plaés entre le orps de l'indenteur et la surfae de l'éhantillon testé.
Le déplaement de l'indenteur étant faible, ette tehnique permet de aratériser le matériau
sur une ne ouhe de matière. Pour limiter tout risque d'étudier le omportement du PP en
surfae des éprouvettes où la struture ristalline est a priori diérente, les éhantillons testés


















Fig. II.54  Essais d'indentation instrumentés sur le PP90 pour deux vitesses d'enfonement
L'évolution de la fore en fontion du temps et de l'enfonement est représentative du ompor-
tement du matériau testé en présene d'une omposante importante de pression hydrostatique.
L'exploitation par analyse inverse de es données permet ainsi de déterminer si le PP présente
une dissymétrie de omportement en tration et en ompression. Il est don néessaire pour
remonter à la loi de omportement habituellement obtenue par des tests onventionnels de si-
muler et essai par un alul éléments nis [Collin et al., 2009a℄. La gure II.55 représente une
de es simulations réalisée à partir du ode de alul ABAQUS
R©. Cette simulation est issue du
hapitre III pour montrer dans ette setion le niveau de pression atteint lors de et essai. Ainsi,
pour un eort imposé de 25N sur l'indenteur, la pression maximale dans le PP est de l'ordre de
220MPa. Ce niveau de ontrainte est très important à la vue du omportement méanique du
PP en tration (σmax =40MPa), et n'aurait jamais pu être atteint lors d'essais de ompression.
On voit ainsi tout l'intérêt de et essai.
Fig. II.55  Simulation de l'essai d'indentation par la méthode des éléments nis
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II.3.4 Comportement élastovisoplastique des TPEs
La démarhe utilisée pour modéliser le omportement méanique des TPEs fait appel aux
approhes miroméaniques. Le omportement marosopique est ainsi dérit par les lois de
omportement des onstituants et d'une démarhe d'homogénéisation (hapitre IV). An
d'ajuster le omportement des phases pour représenter au mieux le omportement des TPEs,
des essais de tration uniaxiale sont réalisés jusqu'à 9% de déformation.
Pour aratériser le omportement élastovisoplastique des TPEs, des essais de tration ave
des sauts de vitesse et des phases de relaxation sont mis en plae pour haque omposition. De
même que pour le PP90, les sauts de vitesse permettent de balayer une gamme de vitesse de
déformation allant de 10
−4s−1 à 0.5×10−2s−1. La réponse méanique des TPEs pour e type


































































































Fig. II.58  Essais de tration ave sauts de vitesse et phases de relaxation sur les TPEs
Si l'on ne onsidère pas le niveau de ontrainte qui est plus faible ave l'ajout de partiules
d'EPDM, on onstate que les omportements des TPEs et du PP90 sont prohes. La diérene
majeure est le retour élastique qui est plus prononé pour les TPEs. Après déharge, la
déformation résiduelle est de 3.5% pour le PP90 alors que pour les TPEs elle est omprise entre
2.6% et 2%. Ave l'ajout des partiules d'EPDM, la omposante élastique du omportement
des TPEs est plus importante.
La aratérisation des TPEs dans le domaine EVP est omplétée par l'intermédiaire d'essais
de tration uniaxiale ave hargement ylique à une vitesse de déformation de 0.5×10−2s−1.
Deux yles de harge-déharge sont imposés ave un maintien à eort nul à la suite de la
première déharge (gure II.59). La réponse méanique des TPEs pour e type de solliitation










































































































Fig. II.61  Essai de tration ave hargement ylique 2/2
En omparaison ave la réponse méanique du PP90 (gure II.48), on onstate que le om-
portement des TPEs dière entre la première harge et la suivante. En eet, la onvexité de la
ourbe ontrainte-déformation est modiée lors du deuxième hargement ave l'ajout de par-
tiules d'EPDM. Il est possible que e phénomène soit lié à l'hétérogénéité de omportement
entre la matrie qui se déformerait prinipalement dans le domaine visoplastique, la taille du
domaine visoélastique ayant été réduite lors du premier hargement, et les partiules d'EPDM
qui ont un omportement visoélastique. Il est également possible que le matériau se soit en-
dommagé lors de la première harge. Dans le hapitre IV, il sera don peut être néessaire de
ne simuler qu'une partie du hargement liée à et essai.
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II.3.5 Essais de validation
Des essais de exion quatre points ont été menés sur le PP et les TPEs en vue de valider les
modèles de omportement développés dans les hapitres III et IV. Ces essais ont été hoisis ar
ils sont simples à mettre en plae et ils permettent de solliiter les éprouvettes à la fois en tration
et en ompression. La dissymétrie de omportement entre es deux modes de hargement,
pouvant être mise en évidene par l'essai d'indentation, sera ainsi inrmée ou onrmée par et







Fig. II.62  Shéma de prinipe du dispositif de exion quatre points
Pour un hargement monotone, la réponse méanique en exion des diérents matériaux est
présentée à la gure II.63. Par analogie ave les essais de tration (gure II.26), on retrouve























Fig. II.63  Essais de exion quatre points
An de vérier les modèles de omportement méanique développés aux hapitres III et IV, les
matériaux sont solliités yliquement en harge-déharge (gures II.64 et II.65). A la diérene
d'un essai de tration, il n'est pas possible de déformer le matériau à un niveau élevé. En eet, à
partir d'un ertain déplaement de traverse, l'éprouvette glisse entre les appuis. En onséquene,
85
la saturation de l'eort observée lors du deuxième hargement n'est pas uniquement liée à
l'érouissage du matériau, mais également à e  glissement  de l'éprouvette sur les appuis
xes. L'eet de struture et le aratère non homogène de et essai néessitent une modélisation
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Fig. II.65  Essais de exion quatre points ave harge-déharge-harge sur les TPEs
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II.4 Conlusions
Un ertain nombre de moyens de aratérisation ont été mis en oeuvre an de mieux ap-
préhender le omportement méanique du polypropylène, des partiules d'élastomère et des
omposites TPEs. Ces analyses physio-himiques et es essais méaniques qui permettent
entre autres de limiter le domaine de l'étude, montrent bien la omplexité de es matériaux.
An que les modèles de omportement développés dans les hapitres III et IV puissent prédire
le omportement des matériaux de l'étude, il sera néessaire de prendre en ompte ertaines
propriétés mises en évidene dans e hapitre :
 la phase amorphe du PP est dans un état aouthoutique à température ambiante ;
 la morphologie des sphérolites, des lamelles ristallines et des partiules d'élastomère ne
présentent pas d'orientation privilégiée ;
 les méanismes d'endommagement apparaissent pour des niveaux de déformation maro-
sopique de l'ordre de 10% dans le as du PP90 et de 5% dans le as du PP150 ;
 le phénomène de avitation des TPEs est diile à identier, la déformation néessaire à
son apparition est a priori omprise entre elle du PP90 et du PP150, ar même si le taux
de ristallinité de la matrie en PP dans les TPEs est supérieur au PP90, la présene des
partiules d'EPDM minimise le niveau de déformation de la matrie ;
 le taux de ristallinité n'évolue pas dans les gammes de déformation onsidérées ;
 le omportement méanique du PP est de type élastovisoplastique, ave un aratère
visoélastique dès les petites déformations ;
 en tration uniaxiale, les méanismes de déformation génèrent une ontrainte interne dans
le PP et la taille du domaine d'élastiité semble diminuer en solliitations yliques.
Nous présenterons dans les hapitres suivants la formulation des modèles de omportement
retenus pour e travail. Ils devront être apables de dérire le omportement des matériaux à
température ambiante et avant l'apparition d'endommagement. Les essais méaniques qui ont
été exposés dans e hapitre, hormis les essais de exion, seront utilisés an d'identier les







Plusieurs approhes sont envisageables pour modéliser le omportement méanique des po-
lymères semi-ristallins (hapitre I). Dans e travail de thèse, une modélisation marosopique
et une approhe miroméanique ont été retenues. La première approhe permet de représenter
le omportement méanique du polypropylène ave une formulation relativement simple. Le
nombre de paramètres à identier est également restreint. Ce modèle de omportement est
issu de travaux antérieurs à ette étude [Ausias et al., 2007℄ et [Dupend-Brusselle, 2000℄, il
sera utilisé omme un modèle de référene pour les approhes marosopiques à variables
internes. La seonde approhe, de type miroméanique, permet de mieux prendre en ompte
les méanismes de déformation au sein de e matériau hétérogène. Les omportements des
phases ristalline et amorphe sont modélisés. Le omportement eetif du polypropylène est
alors onstruit par une proédure d'homogénéisation en ayant déni au préalable un motif
représentatif de la mirostruture. An de modéliser le omportement du PP au sein des
TPEs, seul le modèle marosopique sera étudié dans le hapitre IV.
Les modèles de omportement méanique développés dans ette étude ne permettent pas
de prendre en onsidération des phénomènes liés à l'endommagement. Leur utilisation est
don limitée à une gamme de déformations restreinte, mise en évidene par les essais de
tration ave mesure optique de la déformation et imagerie MEB. L'observation morphologique
des sphérolites et des lamelles ristallines par DRX et par MEB indique qu'il n'existe pas
d'orientation privilégiée de es strutures à l'éhelle marosopique et pour des éhantillons
qui n'ont pas enore été solliités méaniquement. Ainsi, les lois de omportement des
phases et du PP sont dénies dans un adre isotrope. Lors des essais de tration uniaxiale,
il a été montré que la variation relative de volume liée à la déformation plastique est né-
gligeable. On supposera alors que les omposantes inélastiques de la déformation sont isohores.
Après avoir identié les oeients propres à haque modèle, l'approhe marosopique et
l'approhe miroméanique sont analysées et omparées par l'intermédiaire d'essais de tration
uniaxiale et d'indentation instrumentés [Parenteau et al., 2009℄. Un essai de exion quatre
points est également étudié. Ne faisant pas partie de la base expérimentale retenue pour
la proédure d'identiation, et essai ontribue à la validation des modèles. Déformer une
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éprouvette de tration par l'intermédiaire d'un essai de exion est intéressant ar on solliite
la  struture  en tration et en ompression.
La simulation EF des essais de exion et d'indentation néessitent d'utiliser un formalisme
pour dérire les grandes transformations des milieux ontinus. L'approhe retenue est présentée
dans un premier temps.
III.2 Formulation en grandes transformations
En desription lagrangiennes, les hamps de déformation et de ontrainte sont déterminés
aux points matériels du milieu onsidéré. Pour haun de es points, on peut assoier un repère
matériel qui lui est lié. Dans le adre des petites perturbations, on peut négliger la rotation
de es repères. Cette simpliation n'étant pas justiée en grandes transformations, il devient
néessaire de travailler dans des repères loaux objetifs pour assurer l'objetivité des lois de
omportement. [Ladevèze, 1980℄ et [Forest et Pilvin, 1999℄ montrent qu'il est possible d'utiliser
le référentiel orotationnel. Celui-i est déni en tous points et à haque instant de manière à
e que son taux de rotation par rapport au milieu ontinu onsidéré soit nul. Le tenseur taux
de rotation Ω doit alors vérier la relation :
Ω = Q˙c. tQc (III.1)
ave Qc la rotation du référentiel orotationnel et tQc son transposé. Ω est la partie antisy-
métrique du tenseur gradient de vitesse L telle que :
L = F˙ F−1 = D + Ω (III.2)
ave F le tenseur gradient de transformation et D le tenseur taux de déformation. Le taux
de déformation ε˙, déni dans le repère orotationnel, s'érit :
ε˙ = Qc.D.tQc (III.3)
Ce tenseur taux de déformation est déomposé de façon additive en une partie élastique
et une partie inélastique tel que ε˙ = ε˙e + ε˙in. Le tenseur des ontraintes dans le référentiel
orotationnel est alors déduit de la loi de omportement. Si l'on souhaite retrouver le tenseur
des ontraintes de Cauhy σ dans la onguration atuelle, on utilise la relation :
σ = (detF ).Qc.σg.tQc (III.4)
Dans le as du modèle miroméanique, seules les grandeurs homogénéisées sont érites dans
le référentiel orotationnel. Le omportement méanique du milieu homogène équivalent (MHE)
est déni par l'intermédiaire de E˙ = Qc.D.tQc. Comme les phases onstitutives du matériau
hétérogène sont supposées tourner de la même manière que le MHE, la loi de omportement
est objetive.
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III.3 Loi de omportement marosopique
Le modèle marosopique déni par [Ausias et al., 2007℄ reprend l'idée que propose [Dupend-
Brusselle, 2000℄ qui onsiste à partitionner le omportement marosopique en une omposante
visoélastique et une omposante visoplastique. La visosité qui apparaît dès les petites dé-
formations en tration uniaxiale devrait ainsi pouvoir être représentée. Cette visoélastiité est
assoiée au omportement de la phase ristalline et à elui de la phase amorphe qui est dans
un état aouthoutique. Le aratère visqueux lié à la déformation plastique est utilisé pour
dérire le omportement de la phase ristalline, dont la plastiité est thermiquement ativée.
En 1D, on peut représenter e modèle agené en série par le shéma rhéologique gure III.1.
En 3D, on généralise le omportement pour obtenir la déformation du PP, qui est la somme de
la partie visoélastique εve et de la partie visoplastique εvp :
ε = εve + εvp (III.5)
η , n σy, C
ε0, V
.
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Fig. III.1  Shéma rhéologique 1D du modèle marosopique ave déomposition VE + VP
Modélisation du omportement visoélastique
La morphologie omplexe des polymères semi-ristallins onfère à es matériaux un om-
portement visoélastique non-linéaire, apparaissant en général dès les faibles niveaux de
déformation [Ward, 1990℄. De nombreux auteurs modélisent ainsi le omportement visoélas-
tique du polypropylène par l'intermédiaire d'une formulation non linéaire [Drozdov et Gupa,
2003℄ et également à l'aide de lois de omportement basées sur le modèle de Zener [Lai et al.,
2005℄ [Brusselle-Dupend et al., 2002℄. Ce modèle, onstitué d'une branhe élastique et d'une
branhe visoélastique [Zener, 1948℄, permet de représenter onvenablement le omportement
des polymères à la fois en uage et en relaxation. A la diérene du modèle de Maxwell, il a
l'avantage de ne pas saturer vers une ontrainte maximum lors d'un essai de tration uniaxiale
en déformation imposée.
Le shéma rhéologique de la partie visoélastique du modèle marosopique est ainsi repré-
senté par un modèle de Zener ave un amortisseur au omportement non linéaire (gure III.1).
Il est onstitué d'une branhe élastique d'indie (0) et d'une branhe visoélastique d'indie (1).





derniers sont déduits des modules d'Young E(0) et E(1), et des modules de ompressibilité K(0)
et K(1). An de simplier le modèle, on suppose que le oeient de Poisson ν est identique
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pour les deux branhes. Le tenseur C qui représente les propriétés élastiques du PP est déni
par la relation C = C(0) + C(1). La ontrainte s'érit alors :
σ = C :
(
ε− εin) (III.6)
où εin est la partie inélastique de la déformation marosopique, qui est dénie par :
εin = C−1 C(1) : ε(1) + εvp (III.7)
où ε(1) est la déformation visqueuse assoiée à la branhe (1). Son évolution non linéaire est















ave η le terme visosité de la branhe (1), σd le tenseur déviateur des ontraintes et J2
le seond invariant du déviateur dans la branhe (1). A l'aide de l'équation III.8, il est ainsi
possible de dérire une visosité non linéaire ave un seul paramètre supplémentaire au modèle
de Zener (que l'on retrouve si n=1).
Modélisation du omportement visoplastique
La formulation du omportement visoplastique est dénie dans le adre des matériaux standard
généralisés [Lemaitre et Chabohe, 1985℄. La omposante inélastique étant isohore, on néglige
la pression hydrostatique dans la fontion de harge F . On suppose alors que la fontion de
harge visoplastique du polypropylène ne dépend que du deuxième invariant du déviateur
des ontraintes. Compte tenu de la ontrainte interne mise en évidene expérimentalement, le
ritère de plastiité introduit une variable d'érouissage inématique non linéaire X. Lors des
essais de harge-déharge, on a pu noter que la taille du domaine d'élastiité diminuait ave
la déformation. Dans e modèle, et eet a été introduit par l'ajout d'un terme quadratique
dans la fontion de harge noté R. Ce terme qui a été proposé par [Ladevèze et Rougée, 1985℄
et [Revel et al., 1993℄, donne la possibilité au domaine d'élastiité de tendre vers un point aux
fortes déformations. La fontion de harge est alors dénie par la relation :
F ( σd, X) = J2
(










ave σd le tenseur déviateur des ontraintes, J2 le seond invariant du déviateur et σy la limite
d'élastiité du PP. L'expression assoiée à R évolue ave la variable d'érouissage X. La taille
initiale du domaine d'élastiité donnée par σy va ainsi diminuer lorsque l'érouissage inéma-
tique augmente et revenir vers sa taille initiale lorsque X diminue. L'érouissage inématique





ave C un oeient matériau. Les lois d'évolution de la variable α et de la omposante
visoplastique εvp dérivent du potentiel visoplastique Ω et sont régies par la règle de normalité



















. Le ritère de von Mises ayant été hoisi pour déterminer la fontion de harge,
le multipliateur visoplastique λ˙ est équivalent au taux de déformation plastique umulée p˙.
On obtient alors : 






J2(σ −X) p˙ si F > 0




Dans e modèle de omportement, nous supposons que la déformation inélastique est ther-
miquement ativée. En eet, nous avons mis en évidene e phénomène dans le domaine vi-
soplastique lors des essais de tration ave relaxation (hapitre II). Ce phénomène est pris en
ompte dans l'expression du taux de déformation plastique umulée :






ave kB la onstante de Boltzmann, T la température à laquelle s'est déroulé l'essai en kelvin
et Va le volume d'ativation apparent. Ce paramètre aratérise la sensibilité à la vitesse de
déformation inélastique (hapitre II).
Le modèle de omportement marosopique développé par [Ausias et al., 2007℄, basé sur une
approhe similaire à elle que propose [Dupend-Brusselle, 2000℄, devrait permettre de repré-
senter onvenablement le omportement du polypropylène, ave toutefois une démarhe plus
simple. Chaque phénomène observé expérimentalement est pris en ompte dans la onstru-
tion de la loi de omportement mais ave une approhe qui permet de limiter le nombre de
oeients à identier. En eet, e modèle introduit neuf oeients, dont inq sont utilisés
pour représenter le omportement visoélastique et quatre pour le omportement visoplas-
tique. Cependant, il existe un ertain nombre de limitations à e modèle. Au vu des essais
expérimentaux en tration, il ne semble pas évident que la formulation utilisée puisse onvena-
blement modéliser le omportement du PP durant la déharge. En eet, elle-i est fortement
non linéaire. De plus, si l'on souhaite représenter le omportement du PP pour diérents taux
de ristallinité, il est néessaire de réidentier le modèle pour haque variation de mirostru-
ture assoiée à une évolution entre les phases amorphe et ristalline. Dans e as de gure, une




Dans ette partie, le omportement marosopique du PP est dérit par l'intermédiaire d'une
approhe miroméanique. Les motifs morphologiques représentatifs de la mirostruture étant
nombreux (hapitre I), une étude en élastiité linéaire dans le as des petites déformations est
mise en plae. Dans e adre restreint, le motif qui permettra d'estimer au mieux les propriétés
élastiques marosopiques du PP sera retenu.
Dans le domaine non linéaire, il est néessaire de modier la règle de transition d'éhelle
entre les grandeurs loales et les grandeurs marosopiques puis d'attribuer une loi de ompor-
tement aux phases du PP. Après une ourte introdution aux diérentes possibilités issues de
la littérature, le modèle en β permettant de dérire la transition d'éhelle sera présenté. Son
formalisme ainsi que son utilisation pour le as des polymères semi-ristallins seront détaillés.
En e qui onerne le omportement, la phase amorphe est dérite par un modèle visoélastique
et la phase ristalline par un modèle élastovisoplastique.
III.4.1 Motif représentatif de la mirostruture
An de déterminer le modèle miroméanique le plus approprié, on eetue dans un premier
temps une analyse en élastiité linéaire. On évalue ainsi la apaité des diérentes approhes à
estimer les propriétés élastiques du PP pour diérents taux de ristallinité. Pour y parvenir,
il est néessaire de dénir la notion de phase à onsidérer, puis d'estimer leurs propriétés
élastiques.
Dans ette étude, le shéma représentatif de la mirostruture du PP est onstitué d'une
phase amorphe et d'une phase ristalline. L'interphase, mise en évidene par [Nielsen et
D.N. Bathelder, 2002℄, est négligée. En eet, son omportement étant méonnu et sa
quantiation néessitant des moyens de aratérisation spéiques, il peut être préjudiiable
de la modéliser au risque de omplexier inutilement l'étude. Le omportement méanique de
l'interphase sera alors moyennée ave eux des deux autres phases en supposant des interfaes
parfaites entre les deux phases.
L'orientation des haînes maromoléulaires au sein des lamelles ristallines onfère à ette
struture un omportement méanique anisotrope [Ward, 1990℄. Cependant, la germination des
lamelles ristallines en forme de sphérolite permet de répartir de façon plus ou moins uniforme
les lamelles dans l'espae. Les mesures réalisées par DRX sur le PP de l'étude indiquent qu'il
n'y a pas d'orientation privilégiée de la struture ristalline d'un point de vue marosopique
(hapitre II). En se plaçant à une éhelle de plusieurs sphérolites, on peut se permettre de
représenter le omportement de la phase ristalline par une loi isotrope. On étudie ainsi le
omportement de la phase ristalline dans son ensemble, et non elui d'une lamelle ristalline
isolée. Il n'y a alors plus de notion liée à la dimension aratéristique des lamelles telle que
leur épaisseur. Seules la fration volumique et la position morphologique de ette phase au sein
du PP sont onsidérées. Par onséquent, e sont es mêmes informations que l'on prendra en
ompte pour modéliser la phase amorphe. De même que pour la phase ristalline, on étudie le
omportement de ette phase dans son ensemble.
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La démarhe utilisée an de déterminer les propriétés élastiques de la phase amorphe est
analogue à elle proposée par [Bédoui et al., 2004℄. La température à laquelle se déroule les essais
est supérieure à la température de transition vitreuse du PP. Dans e as, on peut onsidérer
la phase amorphe dans un état semblable à elui des polymères rétiulés. Les enhevêtrements
entre les moléules réagissent omme s'ils étaient permanents, à l'exemple des liaisons himiques
dans un réseau aouthoutique. Par analogie ave les modèles de réseau [L.R.G. Treloar, 1975℄,
il est possible de déduire les propriétés élastiques de ette phase. Ainsi, le module de isaillement





ave ρ la masse volumique de la phase amorphe, R la onstante des gaz parfaits, T la tempé-
rature et Me la masse moléulaire moyenne d'un segment de haîne séparant deux enhevêtre-
ments (généralement appelée masse entre enhevêtrements). Déduite de mesures rhéologiques
à hautes températures, [Wu, 1989℄ dénit ette masse Me à 7kg/mol dans le as du PP. En
onsidérant la masse volumique de la phase amorphe à 0.854g/m3 [Wunderlih, 1973℄, il est
alors possible de déduire le module G0N par l'intermédiaire de l'équation III.14. On obtient
ainsi un module de isaillement de 0.3MPa à température ambiante. Etant dans un état aou-
thoutique, la phase amorphe peut être onsidérée quasi-inompressible. Dans e as, le module
d'Young de ette phase est le triple du module de isaillement (Ea = 2G
0
N(1 + νa)). Le module
de ompressibilité Ka est extrapolé à température ambiante des diagrammes PVT (Pression-









ave V0 le volume massique égal à 1/ρ et P la pression. [Bédoui et al., 2004℄ déterminent






). La démarhe proposée pour déterminer les propriétés élastiques de
la phase amorphe ne prend pas en ompte d'eets liés au onnement de ette phase au sein
du PP. La présene de la phase ristalline peut modier la mobilité moléulaire de la phase
amorphe [Gorbunov et Skvortsov, 1995℄. Toutefois, il ne semble pas évident que ela puisse
hanger de manière signiative les propriétés élastiques de ette phase. De nombreux auteurs
onsidèrent ainsi la phase amorphe dans un état aouthoutique et ne tiennent pas ompte de
la présene des lamelles ristallines pour modéliser son omportement [van Dommelen et al.,
2003℄ [Nikolov et al., 2002℄ [Bédoui et al., 2004℄.
Les propriétés élastiques de la phase ristalline ont été alulées analytiquement pour de
nombreux matériaux et reportées par [Ward, 1990℄. Le tenseur d'élastiité du PP ristallin a été
déterminée par [Tashiro et al., 1992℄. La valeur alulée dans la diretion des haînes de 42GPa
est ohérente ave elle déterminée expérimentalement à l'aide de mesures RX par [Sawatari et
Matsuo, 1986℄. En onsidérant la diretion 3 omme l'axe des haînes ristallines et la diretion






7, 78 3, 91 3, 72 0 0, 9 0
3, 91 11, 55 3, 99 0 −0, 36 0
3, 72 3, 99 42, 44 0 −0, 57 0
0 0 0 4, 02 0 −0, 12
0, 9 −0, 36 −0, 57 0 3, 1 0
0 0 0 −0, 12 0 2, 99

GPa
Dans notre étude, nous ne prenons pas en ompte l'anisotropie liée à une lamelle ristalline
puisque nous onsidérons la phase ristalline dans son ensemble. Il est ependant intéressant de
pouvoir déterminer un ordre de grandeur du module d'élastiité de ette phase moyennée, que
l'on préisera ensuite par une analyse inverse des estimations déduites des diérents modèles
miroméaniques. Par inversion de cc, nous obtenons les modules d'élastiité dans les diretions
prinipales :
E1 ≈ 6GPa ; E2 ≈ 9GPa ; E3 ≈ 40GPa (III.16)
La morphologie omplexe des lamelles ristallines ainsi que des sphérolites ne permet pas
de dénir suivant quelles diretions les lamelles vont prinipalement être solliitées. Il est
ependant peu probable qu'elles se déforment suivant la diretion des haînes, dont les liaisons
ovalentes assurent une rigidité arue. On peut don supposer que le module d'Young de la
phase ristalline sera ompris entre 6GPa et 9GPa. On se propose de déterminer la valeur du
module d'Young qui sera utilisée pour modéliser le omportement de ette phase par l'inter-
médiaire des modèles miroméaniques. On xe les propriétés élastiques de la phase amorphe,
puis on dénit elles de la phase ristalline au plus juste de telle sorte que l'estimation des
propriétés méaniques marosopiques du PP soit ohérente ave les données expérimentales.
Les motifs morphologiques présentés dans ette étude ne permettent pas de prendre en ompte
des dimensions telle que l'épaisseur des lamelles ristallines. Si es dernières jouent un rle sur
le omportement marosopique du PP, il est préférable de ne onsidérer dans ette analyse
que les matériaux dont les lamelles ont des dimensions voisines. Les propriétés élastiques
de la phase ristalline sont ainsi estimées uniquement à l'aide du PP90 et du PP150. A la
diérene du PP160, l'épaisseur de leurs lamelles ristallines est similaire même si leur taux de
ristallinité est diérent (hapitre II).
Cette analyse en élastiité linéaire est établie pour haque règle de hangement d'éhelle.
On dénit pour haun d'eux un ouple de oeients élastiques pour la phase ristalline.
Le module d'Young du PP estimé par les modèles miroméaniques en fontion du taux de
ristallinité est représenté à la gure III.2 dans le as de l'approhe autoohérente généralisée
ave la phase amorphe imbriquée dans la phase ristalline (ACG-AinC) et à la gure III.3
dans le as de l'analyse déduite de la borne supérieure de Hashin Shtrikman (HS+). Ces deux
modèles sont les seuls qui permettent de représenter onvenablement les propriétés élastiques
du PP à l'éhelle marosopique. Dans le as des autres estimations, les propriétés méaniques
marosopiques s'eondrent en dessous de 40% de taux de ristallinité. Cela est lié au fort
ontraste de propriétés entre les phases. On onstate également que le module d'Young du
PP160, qui a été représenté sur les gures III.2 et III.3, est trop élevé par rapport aux deux
autres matériaux pour pouvoir être pris en ompte dans l'ajustement eetué. Il est don
évident que l'épaisseur des lamelles ristallines modie de manière importante les propriétés


































Fig. III.2  Estimation du module d'Young EPP pour diérentes approhes, dans le as où
les propriétés de la phase ristalline sont identiées sur le modèle ACG-AinC. Ec = 6300MPa,

































Fig. III.3  Estimation du module d'Young EPP pour diérentes approhes, dans le as où les
propriétés de la phase ristalline sont identiées sur le modèle HS+. Ec = 5600MPa, νc = 0.368
et Ea = 0.9MPa, νa = 0.49993
De même que pour le module d'Young, l'estimation du oeient de Poisson est présentée




































Fig. III.4  Estimation du oeient de Poisson νPP pour diérentes approhes, dans le as où
les propriétés de la phase ristalline sont identiées sur le modèle ACG-AinC. Ec = 6300MPa,



































Fig. III.5  Estimation du oeient de Poisson νPP pour diérentes approhes, dans le as
où les propriétés de la phase ristalline sont identiées sur le modèle de HS+. Ec = 5600MPa,
νc = 0.368 et Ea = 0.9MPa, νa = 0.49993
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Ces diérentes estimations proposées à partir de la borne HS+ et du modèle ACG-AinC
donnent de bons résultats. On onstate toutefois une meilleure desription des propriétés
marosopiques du PP90 et du PP150 par l'approhe autoohérente. Même s'il existe une
erreur sur les mesures expérimentales, l'estimation ACG-AinC reste plus ohérente. Pour
onrmer l'analyse en élastiité linéaire, il aurait été intéressant d'avoir une base de données
plus rihe. Il est ependant diile d'obtenir diérents taux de ristallinité sans modier la
struture du PP. On se e ainsi aux données de l'étude, en privilégiant la représentation du
PP par le modèle ACG-AinC. De plus, il est fort possible que dans le domaine non linéaire,
l'apport d'un modèle autoohérent soit mieux adapté à l'estimation déduite d'une borne où
peu d'informations sur la mirostruture sont présents. Ainsi, le modèle ACG-AinC est retenu
pour représenter le omportement du PP.
Pour approher au mieux le omportement marosopique du PP via le motif ACG-AinC,
le module d'Young de la phase ristalline a été xé à 6300MPa. Cette valeur semble réaliste
au vu des propriétés élastiques d'une lamelle ristalline (III.16). Le oeient de Poisson de
la phase ristalline a été déterminé à 0.35. Les estimations du module de ompressibilité KPP
et de module de isaillement µPP du PP sont présentés en Annexe C. Le jeu des oeients
élastiques retenu pour les phases du PP est déni dans le tableau III.1.
ACG-AinC E (MPa) ν K (MPa) µ (MPa)
Phase amorphe 0.9 0.49993 2140 0.3
Phase ristalline 6300 0.35 7000 2330
Tab. III.1  Propriétés élastiques des phases dans le as de l'approhe autoohérente généralisée
ave la phase amorphe imbriquée dans la phase ristalline (ACG-AinC)
Dans l'approhe autoohérente retenue, on représente le PP par un matériau hétérogène
onstitué d'une phase ristalline ontinue et d'une phase amorphe disontinue (gure III.6).





Fig. III.6  Représentation morphologique du PP par le motif ACG-AinC
En onsidérant un agrégat onstitué de lamelles ristallines et de phase amorphe, on peut
représenter shématiquement sa morphologie par la gure III.7 dans le as de sphérolites de
type α (hapitre I). Comme le préise [Coulon et al., 1998℄, ette arhiteture partiulière de
lamelles tangentielles et radiales tend à minimiser le rle de la phase amorphe puisqu'elle est







Fig. III.7  Déformation des emplilements lamellaires par glissement des plans denses pour une
sphérolite de type α, minimisant la déformation de la phase amorphe [Coulon et al., 1998℄
A une éhelle supérieure, les essais de tration ave observation MEB ont montré qu'il y avait
une bonne ohésion entre les sphérolites, ave peu d'endommagement aux interfaes (hapitre
II, gure II.40). Ce onstat a également été observé par [Nitta et Takayanagi, 2003℄ qui ont
solliité méaniquement un lm en PP ave deux sphérolites α en son entre (gure III.8).
Pour et essai, il ne semble pas que la déformation entre les deux sphérolites soit exessive.
Même si l'agenement des haînes moléulaires à l'interfae est diérent de elui présent dans
les sphérolites, on peut don supposer que la présene de phase ristalline à l'interfae est
néessaire pour garantir la rigidité de l'ensemble.
Fig. III.8  Déformation d'un lm en PP ave deux sphérolites de type α [Nitta et Takayanagi,
2003℄
On postule alors la présene d'un réseau ristallin à l'éhelle des sphérolites et à l'éhelle de
l'agrégat formé de lamelles ristallines et de phase amorphe. D'un point de vue mirosopique
et mésosopique, il ne semble don pas ontraditoire de représenter la phase ristalline omme
un  milieu  perolé.
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III.4.2 Extension non linéaire du modèle autoohérent généralisé
Dans le adre de l'élastiité linéaire, nous avons mis en évidene un motif morphologique
représentatif de la mirostruture à utiliser an de modéliser le omportement méanique du
PP. Nous avons également déterminé les propriétés élastiques des phases. Il est désormais
possible de onstruire le modèle dans un adre visoplastique. Avant de dérire le omporte-
ment méanique des phases, nous présentons dans un premier temps l'extension du modèle
autoohérent généralisé pour un omportement non linéaire.
Une règle de hangement d'éhelle heuristique (le modèle en β)
Les premiers travaux sur l'extension non linéaire des approhes autoohérentes se sont appuyés
sur le problème de l'inlusion d'Eshelby en élastiité linéaire [Eshelby, 1957℄. Ainsi, Kröner
proposa une règle de loalisation pour dérire le omportement élastoplastique de polyristaux
métalliques [Kröner, 1961℄ :
σ
r





est la ontrainte moyenne par phase (i.e. tous les grains de même orientation ristalline),
Ep est la déformation plastique marosopique et εp
r
est la déformation plastique moyenne par
phase. Dans ette première approhe, l'interation entre le MHE et les phases est supposée
élastique et la déformation plastique des phases est traitée omme une  déformation libre .
L'élastiité est également supposée uniforme (Ar = I). L'aommodation des hétérogénéités de
déformation entre les phases étant de nature élastique, la règle de loalisation qui en déoule est
très prohe de elle obtenue par Voigt où la déformation est supposée uniforme dans le milieu
hétérogène [Zaoui, 1985℄. An de dérire de manière plus rigoureuse le modèle autoohérent dans
le domaine non linéaire, Hill proposa de substituer le problème non linéaire en un ensemble de
problèmes linéaires par une approhe inrémentale linéarisée [Hill, 1965℄. Il est alors néessaire
de dénir la matrie de rigidité tangente ou séante au omportement des phases. Les modèles
tangents peuvent être utilisés pour des hargements non radiaux mais donnent de moins bonnes
préditions [Hill, 1965℄ [Huthinson, 1976℄ à la diérene des modèles séants mais qui sont
limités au as de hargements radiaux monotones [Berveiller et Zaoui, 1979℄ [Suquet, 1995℄.
Pour ne pas être restreint à e seul type de solliitation, Pilvin a développé une autre approhe
appliquée aux polyristaux métalliques [Pilvin, 1990℄. Il se propose ainsi de substituer dans
la règle de loalisation les déformations plastiques εp
r
par une variable d'aommodation β
r
par phase. Dans e adre où auune hypothèse simpliatrie n'est faite sur le omportement
méanique du MHE, l'extension du modèle de Kröner s'érit :
σ
r
= Σ+ CAC : (I− SE) : (B − β
r
) (III.18)
Pour ette règle de loalisation, le tenseur B est déni pour satisfaire l'égalité de la moyenne
des ontraintes par phase σ
r
ave la ontrainte marosopique Σ. La loi d'évolution des va-
riables d'aommodation par phase est elle proposée par [Armstrong et Frederik, 1966℄ pour













‖ est une norme du taux de déformation plastique par phase. Dans ette équation,
un paramètre D est introduit an que ette règle de hangement d'éhelle heuristique puisse
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vérier au mieux les onditions d'autoohérene du modèle polyristallin. La détermination de e
paramètre peut s'eetuer en utilisant des aluls par éléments nis sur un motif représentatif du
shéma autoohérent [Pilvin et al., 1995℄. Dans e modèle de hangement d'éhelle, l'élastiité
est supposée uniforme dans les phases (Ar = I). Dans le as de matériaux hétérogènes ayant
un fort ontraste de propriétés élastiques, il est indispensable de onserver les tenseurs de
loalisation élastique Ar. Il est alors possible d'appliquer une démarhe similaire à partir du
modèle de Voigt (déformations uniformes). De même que pour le modèle proposé par [Pilvin,
1990℄, on substitue les déformations inélastiques εin
r
par des variables d'aommodation β
r
par
phase [Besson et al., 2001℄. Appliquée au modèle autoohérent généralisé retenu dans le as de
la modélisation miroméanique du PP, l'extension de l'approhe de Voigt au modèle en β est























où Dr est un tenseur d'ordre 4 qui dépend de deux paramètres par phase ar et br et du
tenseur des modules d'élastiité homogénéisé C
ACG
an de rester dans un adre isotrope. Dr
est alors déni par la relation :
Dr = ( arK + brJ ) C
ACG
(III.21)
Les lois d'évolution des variables d'aommodation β
r
sont similaires à elle utilisée pour
les polyristaux métalliques (équation III.19). Cependant, an de prendre en onsidération les
ontrastes importants de omportement présents entre les phases des polymères semi-ristallins,
le paramètre D utilisé préédemment est déni pour haque phase [Omnès, 2007℄ [Ausias et al.,
2007℄. Un seond paramètre ∆r est également introduit par phase pour pallier aux hétérogénéi-
tés de omportement liés à des déformations importantes [Evrard et al., 2008℄. La loi d'évolution
des variables β
r
























. A partir des relations qui lient les ontraintes et les défor-






fr σr = Σ et < ε˙r >=
∑
r
fr ε˙r = E˙ (III.23)


















Ainsi, le tenseur des déformations inélastiques marosopiques, qui est fontion des déforma-























L'extension rigoureuse en non linéaire des démarhes autoohérentes ave des phases dont
le omportement est visoélastique ou élastovisoplastique est enore un problème ouvert.
D'autres approhes que elles itées i-dessus peuvent également être adoptées [Masson et al.,
2000℄ [Brenner et al., 2002℄. Pour le matériau de notre étude, on retient le modèle en β
utilisé ave suès pour les métaux [Pilvin et al., 1995℄ [Forest, 1996℄ [Evrard et al., 2008℄, les
thermoplastiques élastomères [Ausias et al., 2007℄ et les élastomères [Omnès, 2007℄.
Cadre de validité du modèle en β
An de satisfaire les onditions d'autoohérene du modèle en β, il est néessaire de realer
les paramètres (Dr, ar, br et ∆r) par l'intermédiaire de aluls éléments nis [Forest et Pilvin,
1995℄ [Pilvin et al., 1995℄. Le motif représentatif du modèle ACG-AinC (gure III.6) est alors
modélisé numériquement. Dans ette analyse, on ompare la ontrainte et la déformation du
modèle miroméanique aux hamps moyennés par phase du alul par élements nis (EF).
La qualité de ette approhe pragmatique est don ontrlée si l'on vérie pour un même










Les aluls EF sont réalisés sur un domaine  quasi-inni  onstitué d'une sphère et
d'une oquille onentriques représentant les phases, plongées dans un ylindre qui a les
aratéristiques du MHE. Les dimensions de e dernier doivent être grandes devant elles des
phases pour s'assurer d'avoir des hamps de ontrainte et de déformation homogènes loin de
l'inlusion [Forest, 2006℄. Ainsi, un fateur 5 a été retenu pour satisfaire ette ondition entre
le diamètre du ylindre et le diamètre de la sphère extérieure. Ave ette géométrie, le volume
du MHE est 187 fois supérieur à eux de la sphère et de la oquille réunis. Les dimensions de
la sphère intérieure sont alulées et paramétrées en fontion de la fration volumique désirée.
A partir du motif onsidéré, il est possible de ne modéliser qu'une demi ellule axisymétrique.
Le motif EF est représenté à la gure III.9 pour un taux de ristallinité de 50, 2%v (PP90).
Les éléments nis pris en ompte pour disrétiser la géométrie du motif sont des éléments
axisymétriques à interpolation quadratique. Pour gérer le omportement quasi-inompressible
de la phase amorphe, des éléments hybrides sont utilisés. La simulation du problème est réalisée
à partir du ode éléments nis Abaqus
R©. Dans elui-i, nous utilisons don des éléments CAX8
pour disrétiser le MHE et la phase ristalline et des élements CAX8H pour la phase amorphe.
Les onditions limites homogènes au ontour sont imposées sur les bords BC et CD du MHE
ainsi que sur le bord AB pour prendre en ompte la ondition de symétrie. L'inuene du
maillage a été étudiée en analysant les moyennes des ontraintes et des déformations par phase
du motif EF. Le maillage proposé à la gure III.9 donne des résultats satisfaisants dans le as
du modèle développé pour le PP ave des temps de alul raisonnables pour une identiation













Fig. III.9  Motif EF représentatif de la morphologie du PP et sa disrétisation géométrique
La formulation du modèle miroméanique a été présentée dans le domaine non linéaire
pour des déformations modérées, ainsi que son utilisation pour satisfaire les onditions d'auto-
ohérene. Il est maintenant néessaire de préiser le omportement méanique non linéaire des
phases pour les gammes de déformation de l'étude.
III.4.3 Desription du omportement méanique des phases
III.4.3.1 Phase amorphe : modèle VE
Etant dans un état aouthoutique à température ambiante, le omportement méanique de
la phase amorphe est onsidéré visoélastique. Celui-i est supposé linéaire puisque la gamme
de déformation est modérée (<10% en tration). En eet, si l'on modélise la phase amorphe
omme un élastomère dans la gamme de déformation de l'étude, un modèle visoélastique
linéaire devrait sure [Omnès, 2007℄. On peut dénir deux types de relaxation, une rapide qui
met en jeu la phase amorphe libre et une plus lente qui mobilise la phase amorphe liée à l'inter-
phase [Dupend-Brusselle, 2000℄ [Yakimets-Pilot, 2004℄. L'interphase, dont le omportement est
enore méonnu, fait le lien entre les haînes souples de la phase amorphe et les haînes rigides
de la phase ristalline. On peut don supposer, qu'au sein de l'interphase, puisse se développer
des phénomènes visqueux assoiés à des haînes relativement souples et des phénomènes
visqueux assoiés à des haînes relativement rigides. Ne modélisant pas ette interphase,
le hoix revient à prendre en ompte son omportement méanique par l'intermédiaire des
deux autres phases. Ainsi, on aete à la phase amorphe deux temps aratéristiques, un
lié à la phase amorphe elle-même et un lié à elle-i prohe de l'interphase. La raideur as-
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soiée à ette dernière devrait être supérieure à elle assoiée à la visosité de la phase amorphe.
Pour les mêmes raisons évoquées lors de la présentation du modèle marosopique (setion
III.3), le omportement de la phase amorphe est dérit par un modèle de Zener. An de prendre
en ompte un phénomène visoélastique supplémentaire, un élément de type Maxwell est rajouté
en parallèle. Le modèle est ainsi onstitué d'une branhe élastique d'indie (0) et de deux
branhes visoélastiques d'indies (1) et (2). Il est alors néessaire d'identier trois modules
d'élastiité E
(0,1,2)
a , un oeient de Poisson νa et deux temps aratéristiques de relaxation
τ (1,2) pour dérire la visosité. Le shéma rhéologique de la phase amorphe est présenté à la
gure IV.4.
0E  , νaa
(  )
(  )1E  , νaa




2τ (  )
Fig. III.10  Shéma rhéologique 1D du omportement de la phase amorphe
Dans e modèle, la ontrainte σ
a
est reliée à la déformation ε
a













la partie inélastique et Ca le tenseur des modules d'élastiité de la phase amorphe.
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Dans e modèle de omportement, on suppose que les omposantes visqueuses sont isohores.
L'équation III.28 est alors ré-érite en ne onsidérant que les termes déviatoriques du tenseur












ave µa le module de isaillement de la phase amorphe équivalent à la somme des modules
de isaillement assoiés aux branhes µ
(0,1,2)
a . Les lois d'évolution des omposantes visqueuses
α
(1,2)


















les ontraintes déviatoriques dans les branhes visoélastiques et η(1,2) les oe-
ients de visosité que l'on peut relier aux temps aratéristiques de relaxation via le module
d'élastiité des branhes.
III.4.3.2 Phase ristalline : modèle EVP
Dans ette setion, on ne herhe pas à modéliser le omportement méanique d'une lamelle
ristalline isolée mais on tente de représenter le omportement de la phase ristalline dans son
ensemble. Au même titre que pour la phase amorphe, on prend en ompte indiretement une
part du omportement méanique de l'interphase dans le omportement de la phase ristalline.
Dès lors, le aratère visqueux du modèle assoié ne peut être négligé. Comme on a pu le
voir dans la setion III.4.2, l'hétérogénéité de omportement entre les phases d'un matériau
omposite peut être onsidérée et dérite par un érouissage inématique. Expérimentalement,
il a été observé sur le PP e type d'érouissage (setion II.3.3). La ontrainte interne mise
en évidene ne semble toutefois pas être uniquement liée à l'hétérogénéité des phases. En
eet, si la taille du domaine d'élastiité diminue ave la déformation omme le montrent les
essais de tration uniaxiale, l'érouissage inématique doit tenir ompte de ette spéiité. Le
aratère inématique de l'érouissage doit alors être pris en ompte dans le omportement
des phases. Ainsi, le omportement méanique de la phase ristalline est modélisé par un
modèle élastovisoplastique à érouissage inématique, dont la taille du domaine d'élastiité
peut diminuer ave la déformation et dont le omportement visoélastique est pris en ompte
indépendamment du omportement visoplastique.
On se propose ainsi de représenter le omportement de la phase ristalline par le modèle
développé à l'éhelle marosopique pour dérire le omportement du PP (setion III.3). Pour









Il est alors néessaire de dérire le omportement visoélastique et le omportement
visoplastique de ette phase. An de ne pas alourdir le doument, le leteur est invité à se
reférer à la setion III.3 pour une desription plus omplète.
Il est admis que la pression hydrostatique peut avoir un eet non négligeable sur les poly-
mères, le niveau de ontrainte augmentant ave la pression imposée [Matsushige et al., 1976℄.
Dans le adre du modèle miroméanique, nous aetons ette aratéristique au omportement
la phase ristalline. An de ne pas modier le ritère de von Mises utilisé pour représenter la
fontion de harge Fc( σ
d
c
, X), nous proposons de modier uniquement l'intensité de l'éoule-
ment visoplastique. Cette première approhe a l'avantage d'être simple à mettre en ÷uvre.
L'expression qui régit la déformation plastique umulée p˙c (équation III.13) est ainsi modiée
en introduisant la trae du tenseur des ontraintes tr(σ
c
) et un volume d'ativation V ha qui
lui est assoié. Cette expression est dérite par une loi exponentielle. Le taux de déformation
plastique umulée est alors déni par :
















Il est ainsi possible de gérer une dissymétrie de omportement en tration et en ompression
via le premier invariant de σ
c
, en jouant uniquement sur l'intensité de l'éoulement plastique















Fig. III.11  Représentation d'une éventuelle dissymétrie de omportement de la phase ristal-
line en tration et en ompression liée à la prise en ompte de la pression dans la loi d'éoulement
Le omportement méanique des phases ainsi que l'extension du modèle autoohérent géné-
ralisé ont été présentés dans le as non linéaire. An de onfronter l'approhe miroméanique
au modèle développé à l'éhelle marosopique du PP, une proédure d'indentiation est mise
en plae sur une partie des données expérimentales dérites au hapitre II. Certains essais sont
néanmoins  mis en réserve  pour appréier, après l'étape d'identiation, les apaités de
prévision des modèles proposés.
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III.5 Identiation et validation des modèles
III.5.1 Proédure d'identiation
An de pouvoir simuler le omportement méanique du PP pour tous types de hargement
dans une gamme de déformation modérée, une proédure d'identiation est mise en plae pour
haque modèle de omportement. Les jeux de oeients sont obtenus par l'intermédiaire du
logiiel SiDoLo [Pilvin, 1988℄ et [Cailletaud et Pilvin, 1994℄, qui utilise une méthode basée sur
le gradient pour minimiser l'éart entre des données expérimentales et les simulations aérentes.
Chaque essai présent dans la proédure d'identiation est introduit dans une fontionnelle






(Zsim(A, ti)− Zexp(ti))t Dn (Zsim(A, ti)− Zexp(ti))
)
(III.33)
ave Zsim l'ensemble des variables observables liées à l'essai, Zexp l'ensemble des variables
observables issues de l'essai de simulation, Dn la matrie de pondération, Mn le nombre de
points de l'essai n et ti l'instant où l'éart est alulé entre les données expérimentales et
simulées. La base expérimentale étant variée, les modèles de omportement ne pourront prédire
parfaitement tous les types de hargement. A l'aide des oeients de pondération, il sera
alors possible d'obtenir un  ompromis  déni au préalable par l'utilisateur, en pondérant de
manière diérente les essais et les variables observables. L'optimisation du jeu de oeient est





ave N le nombre d'essais présents dans la proédure d'identiation, qui varie en fontion
du modèle de omportement étudié. Les essais sont issus de données expérimentales (tration
uniaxiale et indentation), ou de simulations numériques. Dans le as de l'approhe miromé-
anique, il est en eet néessaire d'identier des oeients qui permettent aux onditions
d'autoohérene (CAC) d'être satisfaites. Dans e as, l'essai de référene est un alul par
éléments nis qui dérit le omportement du motif représentatif de la mirostruture (gure
III.9). Cette modélisation est réalisée ave le ode Abaqus
R© ; le omportement méanique des
phases étant dérit par une proédure utilisateur de type UMAT. Les variables observables
assoiées sont les moyennes spatiales des hamps de ontrainte et de déformation dans la phase
ristalline et dans la phase amorphe. La simulation équivalente est la réponse méanique du
modèle miroméanique, dénie sous SiDoLo en Fortran 77. Les variables simulées sont les
ontraintes et les déformations moyennes dans la phase ristalline et la phase amorphe.
Les hamps méaniques n'étant pas homogènes, la simulation équivalente à un essai d'in-
dentation est un alul par éléments nis. La démarhe utilisée pour introduire et essai dans
la proédure d'identiation est identique à elle proposée par [Collin et al., 2009b℄. Le al-
ul est réalisé sous Abaqus
R©, également ave une proédure UMAT. L'éhantillon testé, de
2mm d'épaisseur, est prélevé dans la zone entrale d'une éprouvette de tration. Le support en
aier de la mahine est modélisé pour s'aranhir des problèmes de rigidité et pour prendre en
ompte un déollement éventuel de l'éhantillon sur le support. Les omportements méaniques
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du support en aier et de l'indenteur en arbure de tungstène sont élastiques. Leurs modules
d'Young sont respetivement 210GPa et 600GPa, ave un oeient de Poisson identique de
0.3. Les ontats entre les diérentes pièes sont gérés par une méthode de pénalisation, ave
un oeient de frottement de 0.1 (modèle de Coulomb). L'essai d'indentation est représenté
par un modèle axisymétrique, maillé ave des éléments à interpolation linéaire (CAX4). La
disrétisation des diérentes géométries a fait l'objet d'une étude spéique an de réduire les
temps de alul, sans modier la réponse méanique de l'ensemble. La géométrie et le maillage







indenteur quasi−sphérique échantillon de PP90
contact
échantillon/indenteur
contact échantillon / bati0.52mm
support en acier
Fig. III.12  Modélisation EF de l'essai d'indentation instrumenté
An de mieux prendre en ompte le aratère visqueux du PP, deux essais d'indentation
sont réalisés ave deux vitesses de déplaement de l'indenteur. Les variables observables liées à
es essais sont le déplaement et la fore mesurée sur l'indenteur, en fontion du temps.
Les essais de tration uniaxiale étant des essais homogènes, la réponse méanique des modèles
de omportement dénis sous SiDoLo est diretement omparée aux essais expérimentaux. Les
variables observables sont la ontrainte et la déformation marosopiques en fontion du temps.
La proédure d'identiation regroupant les essais de tration et d'indentation, et les aluls
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Fig. III.13  Proédure d'identiation utilisée pour le PP an d'estimer un jeu de oeients
par modèle de omportement. En fontion de l'approhe utilisée, ertaines fontionnelles ne
sont pas prises en ompte (telles les CAC dans le as du modèle marosopique)
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L'identiation du omportement méanique du PP dans le domaine non linéaire est
uniquement réalisée sur le PP90. Les modèles de omportement seront validés par la suite
à l'aide des essais de exion quatre points, sur le PP90 et le PP150. An de simplier
l'identiation des jeux de oeients et pour minimiser le nombre de solutions, ertaines
valeurs de oeients sont xées au préalable, tels que :
- le taux de ristallinité du PP déni par DSC (hapitre II),
- le module d'Young et le oeient de Poisson de la phase ristalline déduits de l'étude
miroméanique en élastiité linéaire (setion III.4.1)
- le oeient de Poisson de la phase amorphe déduit de la théorie de l'élastiité aouthoutique
(setion III.4.1),
- le module d'Young marosopique du PP90 déterminé à partir des essais de tration à une
vitesse de déformation de 0.5×10−2s−1 (hapitre II).
An de représenter au mieux le omportement réel du PP, le module d'Young théorique
de la phase amorphe Ea et le volume d'ativation marosopique V estimés préédemment
ne sont pas imposés. Toutefois, une restrition supplémentaire est ajoutée dans la proédure
d'identiation de manière à e que Ea reste prohe de la valeur estimée. Le module de
ompressibilité Ka résultant du ouple Ea/µa ne sera ainsi pas trop modié.
Les oeients de pondération ont été déterminés par expériene. Dans e ontexte, nous
avons aeté un poids supérieur aux essais de tration ave sauts de vitesse et phase de
relaxation ainsi qu'à l'essai ave déharges partielles de type dip test. Ainsi, l'essai de tration
ave hargement ylique sera a priori moins bien dérit par les modèles de omportement,
d'autant qu'il est réalisé à une vitesse de solliitation diérente.
La proédure d'identiation mise en plae pour le PP est relativement omplexe à mani-
puler en raison de la diversité des données expérimentales à représenter ou des onditions à
satisfaire (CAC) et en raison de la présene de aluls EF. Les modèles de omportement ne
pouvant tout dérire ave une grande préision, il a été néessaire de faire des hoix. Dans un
premier temps, la réponse méanique du modèle marosopique (modèle maro) et du modèle
miroméanique sans prise en ompte d'une dissymétrie de omportement (modèle miro) sont
présentés. Les oeients de es modèles sont identiés sur les essais de tration, ainsi que sur
le motif EF pour le modèle miroméanique. Dans un seond temps, le omportement de es
modèles sera étudié à l'aide des essais d'indentation instrumentés. La réponse méanique du
modèle miroméanique ave prise en ompte de la dissymétrie de omportement (modèle mi-
roVh) sera alors présentée an d'améliorer la desription de et essai qui solliite le matériau
ave une pression hydrostatique importante. Dans un troisième temps, les spéiités liées aux
onditions d'autoohérene seront abordées. Enn, les modèles de omportement seront utilisés
pour simuler un essai de exion qui ne fait pas partie de la base d'identiation, an de valider
ou non les modèles.
III.5.2 Réponses des modèles en tration uniaxiale
Les jeux de oeients des modèles de omportement marosopique et miroméanique
ont dans un premier temps été identiés sur les essais de tration et sur le motif EF (pour le
modèle miro). L'eet de la pression hydrostatique sur l'éoulement visoplastique n'est pas
pris en ompte (V ha =0).
111
Les oeients des modèles marosopique et miroméanique sont respetivement présentés
dans les tableaux III.2 et III.3.
PP90
Comportement VE VP
Coeient E(0) E(1) ν n η σy Va ε˙0 C
Valeur 1180 820 0.42 1.3 1140 13.8 2.2 0.148×10−4 758





Tab. III.2  Jeu de oeients du modèle marosopique (modèle maro). Identiation sur le
PP90 en tration uniaxiale
Phase amorphe VE
Coeient E(0) E(1) E(2) νa τ
(1) τ (2)
Valeur 0.639 0.504 1.04 0.49993 9.48 2040
Unité MPa MPa MPa . s s
Phase ristalline
Comportement VE VP
Coeient E(0) E(1) νc n η σy Va ε˙0 C
Valeur 3510 2790 0.35 1.25 2500 23.2 0.55 0.105×10−4 2070





CAC dans le as du PP90
Coeient aa ba ac bc Da Dc ∆a ∆c
Valeur 1 17.4 1 0.105 0.352 5.68 0.041 0.036
Tab. III.3  Jeu de oeients du modèle miroméanique ave V ha =0 (modèle miro). Identi-
ation sur le PP90 (fc = 50.2%) en tration uniaxiale et sur le motif EF
Le volume d'ativation marosopique Va identié, assoié au modèle marosopique, est





). Dans le as du modèle miro, il est plus déliat d'envisager une omparaison puisque
ette fois-i le volume Va est identié pour une phase et non plus pour le PP dans son
ensemble. Les omportements visoélastiques identiés du modèle marosopique et de la loi
de omportement de la phase ristalline du modèle miroméanique sont similaires. En eet,
les raideurs des branhes visoélastique et élastique sont en proportion du même ordre de
grandeur ave un terme visosité η et un exposant n assoié à la non linéarité de la visosité
prohes. En e qui onerne le omportement de la phase amorphe du modèle miroméanique,
la raideur de l'ensemble a été augmentée. En eet, le module d'Young théorique de 0.9MPa
a été identié à 2.2MPa. La forte diérene de omportement entre les deux branhes viso-
élastiques onforte la néessité de leur présene dans le modèle. Dans le as des oeients
de la règle en β, utilisés pour l'aommodation des hétérogénéités de omportement, seuls six
paramètres ont été identiés. En eet, on fait l'hypothèse que l'aommodation non linéaire
entre les phases est déviatoire. Les paramètres aa et ac, assoiés à la partie hydrostatique du
tenseur Dr (équation IV.2) sont don xés à 1. Après identiation, les oeients ∆a et ∆c,
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assoiés à la loi d'évolution de β (équation IV.3), sont très faibles. Ces derniers, qui doivent
permettre de mieux prendre en ompte l'hétérogénéité de omportement en présene de défor-
mations importantes, ne semblent don pas néessaires dans e modèle. La loi d'évolution de
β aurait pu être simpliée par l'utilisation d'une loi similaire à elle formulée à l'équation III.19.
Les réponses méaniques des modèles marosopique et miroméanique, ave les oeients
présentés dans les tableaux III.2 et III.3, sont omparées ave le omportement expérimental
du PP90 en tration uniaxiale aux gures III.14, III.15, III.16 et III.17.
Les modèles dérivent onvenablement le omportement du PP en tration uniaxiale pour
diérentes vitesses de solliitation lors d'un hargement ave des sauts de vitesse (gure III.14).
Les phases de relaxation sont également bien représentées (gure III.15). Cependant, les mo-
dèles ont plus de diultés à prédire le omportement du PP lors de la déharge, ave un éart
plus important du modèle marosopique. L'essai ave hargement ylique, dont l'importane
a été minimisée dans la proédure d'identiation, est par onséquent problématique (gure
III.16). En e qui onerne l'essai ave déharges partielles de type dip test (gure III.17), les
deux modèles arrivent à dérire la présene de la ontrainte interne. A l'inverse du modèle
miroméanique, le modèle marosopique a toutefois des diultés à bien représenter le om-
portement du PP en hargement monotone à une vitesse de déformation importante, ainsi que


































Fig. III.14  Comparaison des modèles maro et miro ave l'expériene en tration uniaxiale



































Fig. III.15  Comparaison des modèles maro et miro ave l'expériene en tration uniaxiale































Fig. III.16  Comparaison des modèles maro et miro ave l'expériene en tration uniaxiale


































Fig. III.17  Comparaison des modèles maro et miro ave l'expériene en tration uniaxiale
ave déharges partielles de type dip test sur le PP90
Dans le domaine des petites déformations, la réponse méanique des deux modèles est satis-
faisante, en reproduisant orretement le omportement du PP à diérentes vitesses de sollii-



























































Fig. III.18  Comportement dans le domaine visoélastique
Le modèle miroméanique semble pallier aux limitations du modèle marosopique, ave tou-
jours une diulté à prédire onvenablement le omportement du PP en déharge. Il parvient
à dérire ave le même jeu de oeients des phases de relaxation et de uage inverse, dié-
rentes vitesses de solliitation dans toute la gamme de déformations onsidérée et les déharges
partielles imposées lors de l'essai de type dip test.
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III.5.3 Apport de l'indentation pour l'identiation
Le omportement méanique du polypropylène présente une dépendane à la pression hy-
drostatique. En eet, les modèles de omportement identiés dans le paragraphe préédent
sont dans l'inapaité à reproduire le omportement du PP, pour un essai d'indentation (gure
III.19). Les modèles, dont les équations onduisent à un omportement équivalent en tration
et en ompression, ne parviennent pas à reproduire et essai dont le hargement engendre une
pression hydrostatique élevée sous l'indenteur (gure II.55). La fore de pénétration est ainsi


















Fig. III.19  Comparaison du modèle miroméanique ave un essai d'indentation instrumenté
réalisé à une vitesse de déplaement de 1µm s−1 sur le PP90. Cyle de harge/déharge/harge
En prenant en ompte l'inuene de la pression hydrostatique sur la réponse méanique du
PP, et après identiation, nous obtenons le jeu de oeients présenté dans le tableau III.4.
Phase amorphe VE
Coeient E(0) E(1) E(2) νa τ
(1) τ (2)
Valeur 0.75 0.282 1.04 0.49993 4.67 15400
Unité MPa MPa MPa . s s
Phase ristalline
Comportement VE VP





Valeur 4020 2280 0.35 1.21 1800 24.5 0.66 0.24 0.186×10−5 4070







CAC dans le as du PP90
Coeient aa ba ac bc Da Dc ∆a ∆c
Valeur 1 20.6 1 0.03 0.32 32.1 0.1 0.01
Tab. III.4  Jeu de oeients du modèle miroméanique ave prise en ompte de l'inuene
de la pression hydrostatique sur l'éoulement plastique (modèle miroVh). Identiation sur
le PP90 (fc = 50.2%) en tration uniaxiale, sur le motif EF et sur les essais d'indentation
instrumentés (la proédure d'identiation est présentée à la gure III.13)
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Ave un seul oeient V ha supplémentaire, il est possible de dérire de manière plus dèle les
essais d'indentation instrumentés. Les gures III.20 représentent le omportement du modèle



































Fig. III.20  Comparaison du modèle miroméanique ave les essais d'indentation instrumentés
réalisés à deux vitesses de déplaement diérentes sur le PP90. Cyle de harge/déharge/harge
Le polypropylène est ainsi bien modélisé, même pour e type de hargement. An d'y parvenir,
il a été néessaire de ré-identier une grande partie des oeients. En eet, pour que la boule
d'hystérésis soit onvenablement modélisée lors du yle de déharge/harge (gures III.20), le
omportement de la phase amorphe a dû être atualisé. Pour le déplaement maximal imposé à
l'indenteur, le niveau de déformation ε22 atteint 24% dans le PP et la ontrainte de von Mises
atteint 131MPa (gure III.21). La ontrainte hydrostatique maximale est alors de 202MPa pour
une déformation plastique umulée de 21%. Les niveaux de déformation peuvent ainsi être
loalement supérieurs aux gammes de déformation de l'étude. Cependant, on suppose que le
matériau sous l'indenteur ne s'est pas enore endommagé puisqu'un hargement hydrostatique
de ompression limite la réation de avités. Alors que la dissymétrie de omportement est
assoiée à l'intensité de l'éoulement visoplastique, on onstate que le modèle dérit bien
117
l'essai même pour des faibles pénétrations de l'indenteur. Sans dissymétrie du omportement,
e n'était pas le as (gure III.19). En réalité, même si le déplaement imposé est petit, le
niveau de déformation est rapidement élevé sous l'indenteur (gure III.22), e qui engendre







(Pression en MPa) p
σ
(MPa)
Fig. III.21  Simulation de l'essai d'indentation ave le modèle miroméanique. Isovaleurs
de déformation ε22, de ontrainte de von Mises σMISES, de ontrainte hydrostatique σh et de
déformation plastique umulée p ; pour un déplaement de 0.072mm de l'indenteur (maximum)
0.5mm
p
Fig. III.22  Simulation de l'essai d'indentation ave le modèle miroméanique. Isovaleurs de
déformation plastique umulée p pour un déplaement de 0.01mm de l'indenteur
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Ave e nouveau jeu de oeients (tableau III.4), nous obtenons le omportement du modèle

































































Fig. III.23  Comparaison du modèle miroméanique ave l'expériene en tration uniaxiale
































































Fig. III.24  Comparaison du modèle miroméanique ave l'expériene en tration uniaxiale




























































Fig. III.25  Comparaison du modèle miroméanique ave l'expériene en tration uniaxiale
ave yles de harge/déharge sur le PP90
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Le modèle miroméanique ave prise en ompte de l'inuene de la pression hydrostatique
sur l'intensité de l'éoulement visoplastique parvient à modéliser dans une gamme de
déformation modérée, un grand nombre de solliitations. Seules les déharges posent enore
des diultés, mais ave toutefois une petite amélioration par rapport aux autres modèles.
Modier la loi d'éoulement visoplastique semble don être judiieux (équation III.32). De
plus, ette nouvelle formulation est simple à mettre en plae puisque l'on ne modie pas la
fontion de harge. L'apport d'un oeient supplémentaire est pleinement justié dans e as.
Avant de simuler un essai de exion ave e modèle pour tester sa validité a posteriori, nous
présentons une analyse à l'éhelle des phases pour omparer les grandeurs moyennes estimées
par la règle en β ave les aluls EF sur motif.
III.5.4 Analyse des onditions d'autoohérene
Les onditions d'autoohérene (CAC) ont été vériées en tration et en ompression. Le
motif EF (gure III.9) est solliité jusqu'à une déformation marosopique de 8% en 80s. Pour
que les CAC assoiées à la règle en β soient satisfaites, il est néessaire que la moyenne des
ontraintes et des déformations dans les phases amorphe et ristalline soient similaires aux
préditions du modèle miroméanique. Les ontraintes axiale (Szz) et radiale (Srr), ainsi que
les déformations axiale (LEzz) et radiale (LErr), sont traées en fontion du temps aux gures
III.26 et III.27. Dans es as, le PP90 est solliité en tration uniaxiale à l'éhelle marosopique


























Phase amorphe (Szz & Srr)




Fig. III.26  Comparaison des ontraintes axiale et radiale en fontion du temps dans les phases.
Chargement marosopique en tration sur le PP90 (LEzz=8% à t=80s)
Dans le domaine linéaire, les ontraintes dans les phases sont bien dérites ar la règle de
loalisation est exate en élastiité. A partir de l'instant t=20s, les ontraintes prédites par
le modèle et le motif EF s'éartent. La ontrainte axiale dans la phase ristalline (diretion
de solliitation) est surestimée par le modèle et les ontraintes dans la phase amorphe sont



































Fig. III.27  Comparaison des déformations axiale et radiale en fontion du temps dans les
phases. Chargement marosopique en tration sur le PP90
Pour e type de hargement, les déformations sont mieux dérites par le modèle (gure
III.27). Le omportement de la phase amorphe est bien représenté. Cette omparaison montre
une légère sur et sous-estimation dans la phase ristalline des déformations radiale et axiale. Ce
onstat est ohérent ave le hoix retenu pour dénir les oeients de pondération assoiés à
et essai numérique. En eet, il est diile de parvenir à dérire onvenablement à la fois les
états de ontrainte et de déformation dans les phases. Dans la proédure d'identiation, il a
été hoisi de mieux représenter l'état de déformation dans les phases, au détriment des hamps




























Phase amorphe (Szz & Srr)




Fig. III.28  Comparaison des ontraintes axiale et radiale en fontion du temps dans les phases.



































Fig. III.29  Comparaison des déformations axiale et radiale en fontion du temps dans les
phases. Chargement marosopique en ompression sur le PP90
De même que pour l'essai en tration uniaxiale, l'état de ontrainte dans les phases est
moins bien dérit. Le niveau de ontrainte axiale dans la phase ristalline est surestimé de
10% par le modèle (gure III.28). Pour avoir une vision d'ensemble de l'hétérogénéité des
hamps méaniques, l'état de ontrainte moyen dans les phases est traé en fontion de l'état




































Fig. III.30  Comparaison des ontraintes moyennes en fontion des déformations moyennes
par phase, pour un hargement marosopique en tration et en ompression sur le PP90
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Les diultés observées pour vérier stritement les onditions d'autoohérene peuvent être
dues à l'hétérogénéité des hamps de ontrainte et de déformation dans la phase ristalline
(gure III.31). Il est également possible que la règle de hangement d'éhelle ne soit pas om-
plètement adaptée pour dérire l'aommodation entre les phases dont les omportements sont
très diérents (Ea=2MPa vs. Ec=6300MPa).
LEzzSzz (MPa)
Fig. III.31  Champs de ontrainte axiale Szz et de déformation axiale LEzz pour une défor-
mation marosopique de 8% en tration uniaxiale sur le motif EF représentatif du PP90
Compte tenu de l'hétérogénité des hamps méaniques dans la phase ristalline, il pourrait
être intéressant de moyenner es hamps non plus sur la phase dans son ensemble mais sur des
sous-phases. Dans e as, il serait néessaire de revisiter le modèle ar les tenseurs de loalisation
élastique Ar ne seraient plus isotropes.
III.5.5 Validation du modèle miroméanique en exion
An de valider le modèle miroméanique miroVh, un essai de exion quatre points (II.62)
a été simulé et onfronté à l'expériene. Cet essai a été modélisé ave Abaqus
R©en utilisant
une proédure UMAT. Les symétries géométriques et de hargement ont permis de ne mo-
déliser qu'un quart de l'éprouvette. Celle-i a été disrétisée ave des éléments volumiques à
interpolation quadratique de type C3D20. La taille de maille a été optimisée et est présen-
tée à la gure III.32. Les appuis ont été modélisés par des orps rigides et les ontats sont
gérés par une méthode de pénalisation ave un oeient de frottement de 0.1. Un yle de
harge/déharge/harge est imposé. L'eort résultant est traé en fontion du déplaement du
palonnier à la gure III.33 dans le as du PP90.
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AB
    11 (MPa)σ
Fig. III.32  Modélisation et simulation de l'essai de exion 4 points. Champ de ontrainte σ11


















Fig. III.33  Comparaison du modèle miroVh ave l'expériene en exion 4 points lors d'un
yle de harge/déharge/harge sur le PP90
Cet essai, qui ne fait pas partie de la base d'identiation, est orretement modélisé par le
modèle miroméanique. On note toutefois une légère surestimation du niveau de fore par le
modèle dans le domaine élastovisoplastique. L'inuene de la dissymétrie de omportement
en tration/ompression est visible sur la setion entrale de l'éprouvette à la gure III.32. En
suivant l'évolution des ontraintes simulées aux points référenés A et B sur ette gure, on
onstate que σ11 est supérieure pour la bre en ompression (gure III.34). En négligeant l'eet
de la ontrainte hydrostatique sur l'intensité de l'éoulement visoplastique, le omportement
en tration et en ompression dans l'éprouvette est similaire. Les simulations de l'essai de exion












































Fig. III.34  Evolution des ontraintes σ11 simulées dans l'éprouvette aux points A et B durant



















Fig. III.35  Comparaison des modèles miroméanique et maroméanique pour V ha = 0 ave
l'expériene en exion 4 points lors d'un yle de harge/déharge/harge sur le PP90
Sans prise en ompte de l'eet de la pression hydrostatique sur le omportement du PP, les
modèles sous-estiment l'eort de exion dans le domaine élastovisoplastique. La déharge est
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également moins bien modélisée par le modèle marosopique.
L'essai de exion a également été utilisé pour étudier le omportement du PP150. Hormis
un taux de ristallinité supérieur, le jeu de oeients utilisé pour dérire le omportement
du PP90 est identique. Les résultats de la simulation sont présentés à la gure III.36. La
modélisation est réalisée jusqu'à un déplaement de 10mm du palonnier. Cette valeur engendre
une déformation maximum de l'ordre de 5% dans l'éprouvette, e qui orrespond à la limite de



















Fig. III.36  Comparaison modèles miroVh vs. expériene en exion 4 points lors d'un yle
de harge/déharge/harge sur le PP150
La surestimation en fore du modèle, légère dans le as du PP90, devient plus onséquente
dans le as du PP150. La boule d'hystérésis pourrait être onvenablement dérite, si le premier
hargement était mieux représenté. Cette surestimation peut être liée au fait que les paramètres
d'aommodation sont eux déterminés dans le as du PP90. Ils ne sont peut être pas adaptés
à dérire la transition d'éhelle du PP150. Il est également possible que le omportement des
phases ne soit pas dèlement modélisé, bien que le omportement marosopique du PP90 soit
orretement représenté par le modèle miroVh. Dès que le taux de ristallinité est modié, un
éart de omportement se fait alors ressentir.
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III.6 Conlusions
Un modèle miroméanique a été développé an de prédire le omportement méanique du
polypropylène dans une gamme de déformation modérée. Celui-i a dans un premier temps été
analysé en élastiité linéaire. Dans e domaine, il dérit le omportement marosopique du PP
pour diérents taux de ristallinité, à ondition que la struture ristalline des matériaux soit
similaire (épaisseur des lamelles ristallines). Il a ensuite été étendu au domaine non linéaire,
où il a été omparé à un modèle de omportement plus simple de type marosopique. Ces
modèles ont été onfrontés à des essais expérimentaux en tration uniaxiale. Pour e type
de solliitation, l'apport de l'approhe miroméanique a été mise en exergue. Ce modèle a
ensuite été utilisé pour modéliser des essais d'indentation instrumentés. Cette étape a permis
de mettre en évidene une dépendane du omportement à la pression hydrostatique dans le
domaine élastovisoplastique. La loi d'éoulement visoplastique modiée, il a ainsi été possible
de dérire à la fois les essais de trations uniaxiale et les essais d'indentation instrumentés.
An de valider e modèle de omportement, un essai de exion a été modélisé ave le jeu
de oeients déterminé préédemment. Dans le as du PP90, et essai est bien dérit, ave
toutefois une légère surestimation du niveau de ontrainte dans le domaine élastovisoplastique.
En revanhe, e modèle est moins performant ave un taux de ristallinité diérent (PP150).
Il aurait été intéressant de reprendre la proédure d'identiation et d'intégrer un motif EF
représentatif du PP150, an de mieux gérer l'hétérogénéité de omportement dans les phases
de e matériau. Il aurait également pu être intéressant d'étendre l'analyse faite en élastiité
linéaire pour diérents taux de ristallinité en intégrant un essai de tration uniaxiale réalisé
sur le PP150 dans la proédure d'identiation dans le domaine non linéaire. Le omportement
des phases aurait ainsi pu être mieux dérit, améliorant la desription du omportement
marosopique du PP pour diérents taux de ristallinité.
Dans le hapitre suivant, un modèle miroméanique est développé pour prédire le ompor-
tement des TPEs en tration uniaxiale et en exion. Comme ela a été montré au hapitre
II, le rle de la matrie en PP qui entoure les partiules d'EPDM est important. Il était don
naturel d'utiliser le modèle miroméanique développé dans e hapitre pour le PP dans la mo-
délisation des TPEs. Néanmoins, par manque de temps, nous utiliserons pour le PP, le modèle




Modélisation miroméanique des TPEs
IV.1 Introdution
Diérentes approhes peuvent être utilisées pour modéliser le omportement méanique des
TPEs (hapitre I). Dans e travail, un modèle miroméanique a été retenu ar il permet entre
autres de prédire le omportement des omposites pour diérentes teneurs en élastomère.
La formulation d'un matériau en ours de développement, tels que eux de l'étude, est ainsi
failitée. Les partiules d'élastomère étant déjà vulanisées au moment de l'injetion des
éprouvettes ave le PP, nous aborderons une démarhe similaire à elle proposée par [Ausias
et al., 2007℄.
Le omportement méanique des TPEs et de ses onstituants est supposé isotrope. En
eet, les observations au MEB ont montré que les TPEs de l'étude sont onstitués d'une
matrie en PP, dont les sphérolites ne présentent pas d'orientation privilégiée, et de partiules
d'EPDM bien dispersées (gures II.2 et II.3). La répartition homogène de la phase ristalline
est également onrmée par les mesures de diration RX sur les éhantillons en TPEs
(gure II.21). An de simplier la modélisation des TPEs, les onstituants sont supposés
homogènes. Le modèle miroméanique du PP développé dans le hapitre III n'est pas utilisé.
Il ne sera don pas possible de prendre en ompte une modiation du taux de ristalli-
nité du PP en fontion du taux d'EPDM. Enn, l'interfae entre les partiules d'EPDM et
la matrie est supposée parfaite, puisque l'adhésion entre es matériaux est élevée (gure II.43).
La modélisation du omportement méanique du PP en élastiité linéaire montre qu'un
aroissement du taux de ristallinité ou de l'épaisseur des lamelles ristallines tend à augmen-
ter le module d'Young du PP tout en diminuant son oeient de Poisson. Or, ave l'ajout
d'EPDM, le taux de ristallinité roît et l'épaisseur des lamelles ristallines hute (gure
II.8). Par ompensation entre es eets, on peut ainsi espérer que les propriétés élastiques du
PP dans les TPEs ne soient pas trop modiées. L'utilisation du modèle marosopique pour
représenter le omportement du PP dans les TPEs pourrait alors se justier.
De même que pour la modélisation miroméanique du PP, nous étudierons dans un premier
temps les TPEs en élastiité linéaire an de valider le motif morphologique de es miro-
strutures (partiules d'élastomère inluses dans une matrie PP). Dans un deuxième temps,
l'approhe sera étendue au domaine non linéaire. Le modèle sera ensuite utilisé pour simuler des
essais de tration et validé par l'intermédiaire de aluls EF représentant des essais de exion.
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IV.2 Motif représentatif de la mirostruture
Une analyse en élastiité linéaire est onduite an de valider que le motif qui représente le
mieux la mirostruture des TPEs est elui de la gure IV.2. Dans ette approhe, les propriétés
élastiques utilisées sont elles déterminées par les essais de tration monotones ou par les essais
de nanoindentation dans le as des partiules d'élastomère. Même si es partiules peuvent
être supposées quasi-inompressibles, auune mesure expérimentale n'a permis d'estimer leur
oeient de Poisson. Celui-i sera alors déterminé par analyse inverse après avoir hoisi le motif
morphologique des TPEs. On trae pour ela à la gure IV.1 l'estimation du module d'Young
marosopique en fontion du taux d'EPDM pour diérents shémas d'homogénéisation. On
onstate que le modèle autoohérent généralisé ave la phase EPDM inluse dans la matrie en





























Fig. IV.1  Estimation du module d'Young ETPE par diérents shémas d'homogénéisation.
EPP=2000MPa et νPP=0.415, EEPDM=35MPa et νEPDM=0.496
Dans ette approhe autoohérente, on représente le TPE par un matériau hétérogène
onstitué d'une phase matriielle en PP et d'une phase en EPDM en inlusion (gure III.6).
On retrouve bien la notion de matrie et de partiules mise en évidene par les lihés MEB.
Par l'intermédiaire de e motif morphologique, le oeient de Poisson des partiules
d'EPDM est estimé à 0.496. A la diérene du module d'Young, où l'augmentation du taux
de ristallinité semble être ompensé par la diminution de l'épaisseur des lamelles ristallines,
le oeient de Poisson est moins bien dérit par le modèle ACG EinP. Le ouple taux de
ristallinité / épaisseur des lamelles ristallines semble ainsi avoir des onséquenes sur le om-





Fig. IV.2  Représentation morphologique des TPEs par le motif ACG-EinP et lihé MEB de

































Fig. IV.3  Estimation du oeient de Poisson νTPE par diérents shémas d'homogénéisation.
EPP=2000MPa et νPP=0.415, EEPDM=35MPa et νEPDM=0.496
Les estimations du module de ompressibilité KTPE et du module de isaillement µTPE des
TPEs sont présentées en Annexe C. Le jeu des oeients élastiques retenu pour les onstituants
des TPEs est déni dans le tableau IV.1.
ACG-EinP E (MPa) ν K (MPa) µ (MPa)
EPDM 35 0.496 1460 12
PP 2000 0.415 3920 710
Tab. IV.1  Propriétés des onstituants pour dérire le omportement élastique des TPEs
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IV.3 Extension du modèle miroméanique dans le do-
maine non linéaire
IV.3.1 Règle de hangement d'éhelle heuristique (modèle en β)
Dans le domaine non linéaire, il est néessaire de modier la règle de hangement d'éhelle
σ
r
= AACGr : Σ an de dérire l'aommodation non linéaire des déformations et des ontraintes
dans les onstituants des TPEs. La loi hoisie est la même que elle utilisée pour gérer l'hété-











où Dr est le tenseur qui dépend de deux paramètres par phase ar et br et du tenseur des
modules d'élastiité homogénéisé C
ACG
:
Dr = ( arK + brJ ) C
ACG
(IV.2)
Suite à l'identiation du modèle miroméanique du PP, les oeients ∆r assoiés à l'évo-
lution des variables βr n'ont pas été déterminants pour les gammes de déformation de l'étude.
Ces oeients sont ainsi négligés dans la loi d'évolution des variables d'aommodation du










De plus, ette loi d'évolution a été utilisée ave suès par [Ausias et al., 2007℄ pour dérire le
omportement méanique de matériaux similaires à eux de l'étude. A partir des relations III.23
qui lient les ontraintes et les déformations mirosopique et marosopique, nous obtenons le






















Dans ette approhe, les onditions d'autoohérene sont vériées par un realage des para-
mètres d'aommodation (Dr, ar, br), par l'intermédiaire de aluls EF sur le motif représentatif
de la mirostruture. Ce dernier est similaire à elui utilisé pour dérire le omportement du PP,
ave une disrétisation spatiale moins importante. En eet, les gradients des hamps méaniques
dans la phase ontinue sont plus faibles. Pour valider les CAC, l'éart entre les ontraintes et
les déformations prédites par le modèle miroméanique et les hamps moyennés par phase du










IV.3.2 Desription du omportement méanique des onstituants
IV.3.2.1 Partiules d'élastomère : modèle VE
Le omportement méanique des partiules d'élastomère peut être assimilé à un omporte-
ment visoélastique dans la gamme de déformation de l'étude (<10%). Leur omportement est
dérit par l'intermédiaire d'un modèle de Zener, auquel est assoié en parallèle deux éléments
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de Maxwell. Il est ainsi possible de prendre en ompte trois temps aratéristiques. Le modèle
est onstitué d'une branhe élastique d'indie (0) et de trois branhes visoélastiques d'indies
(1), (2) et (3). Quatre modules d'élastiité sont à identier E
(0,1,2,3)
E , un oeient de Poisson
νE et trois temps aratéristiques de relaxation τ
(1,2,3)
. Le shéma rhéologique 1D des partiules
d'EPDM est présenté à la gure IV.4.
σ ε
,E E σ ε,E E
3(  ) νE  ,E E
2(  ) νE  ,E E
1(  ) νE  ,E E
0(  ) νE  ,E E
3τ (  )
2τ (  )
(  )1τ
Fig. IV.4  Shéma rhéologique 1D du omportement méanique des partiules d'EPDM
Ce modèle de omportement est similaire à elui employé pour dérire le omportement de la
phase amorphe du PP. An de mieux dérire le omportement visoélastique de l'EPDM, une
branhe de Maxwell est ajoutée. Les équations III.27 à III.30 sont ainsi onservées, à la diérene



























IV.3.2.2 Matrie en polypropylène : modèle VE + VP
Le omportement méanique du PP est modélisé par le modèle marosopique, développé
dans le hapitre III. L'utilisation du modèle miroméanique n'a pu être exploité pour dérire
le omportement du PP dans les TPEs. Son utilisation fait partie des perspetives de e travail
de thèse. Pour rappel, la gure IV.5 représente le shéma rhéologique 1D utilisé pour le PP
dans le adre du modèle miroméanique des TPEs.
(  )1
P PE  , ν
(  )0
P PE  , ν






Fig. IV.5  Shéma rhéologique 1D du modèle marosopique ave déomposition VE + VP
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IV.4 Identiation et validation du modèle
Les lois de omportement des onstituants des TPEs et le modèle de hangement d'éhelle
étant formulés, il est désormais possible de mettre en plae une proédure d'identiation an
de prédire le omportement méanique des TPEs.
IV.4.1 Proédure d'identiation
L'identiation des oeients matériaux est réalisée par l'intermédiaire des essais de
tration ave sauts de vitesse et phases de relaxation, ainsi que sur des essais dont la vitesse
de déformation est de 0.5×10−2s−1. Pour ne pas tenter d'identier les lois de omportement
sur des matériaux endommagés, le niveau de déformation maximal pris en ompte d'environ
5%. Toutes les ompositions n'ont pas été retenues dans la proédure d'identiation, an
de vérier si au moyen de seulement deux formulations, le modèle est apable de reproduire
le omportement des autres TPEs. Ainsi, seules les données obtenues sur les TPE4060
et TPE6040 sont introduites dans la base d'identiation. L'identiation des paramètres
d'aommodation est également réalisée sur es deux ompositions, en tration monotone. La
déformation imposée au ontour est de 7% en 70s.
Les propriétés élastiques des onstituants des TPEs déterminées préédemment ne sont
pas ré-identiées et sont elles du tableau IV.1. Deux démarhes ont été menées an de
déterminer les oeients assoiés aux omportements non linéaires. Dans un premier temps,
le omportement du PP dans les TPEs est supposé identique au PP90. Dans un seond temps,
on suppose que la présene des partiules d'EPDM peut avoir un impat sur le omportement
du PP qui est alors ré-identié. La proédure générale utilisée à l'aide des logiiels SiDoLo et
Abaqus
R© est présentée à la gure IV.6.
Le modèle marosopique utilisé pour représenter le omportement du PP dans les TPEs
a été mis en défaut dans le hapitre III lors des déharges. On ne peut ainsi espérer dérire
onvenablement le omportement des TPEs ave e modèle en présene de déharge. Le modèle
miroméanique développé pour dérire les TPEs est, à e titre, une première approhe.
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Jeu de coefficients
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définie pour chaque essai n
Fig. IV.6  Proédure d'identiation utilisée pour les TPEs
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IV.4.2 Simulations du modèle sans ré-identiation du PP
Le omportement méanique du PP dans les TPEs a dans un premier temps été supposé
onforme à elui du PP90. Seuls les oeients liés au omportement des partiules d'EPDM
et les paramètres d'aommodation ont été identiés. Le jeu de oeients obtenu est présenté
dans le tableau IV.2, ave pour rappel les oeients assoiés au PP90 (hapitre III).
EPDM
Coeient E(0) E(1) E(2) E(3) νa τ
(1) τ (2) τ (3)
Valeur 3.65 25.7 0.008 5.64 0.496 0.0022 98.7 279
Unité MPa MPa MPa MPa . s s s
PP90
Comportement VE VP
Coeient E(0) E(1) ν n η σy Va ε˙0 C
Valeur 1180 824 0.415 1.3 1140 13.8 2.2 0.148×10−4 758





CAC dans le as du TPE4060 et TPE6040
Coeient aE bE aP bP DE DP
Valeur 1 0.209 1 0.337 79.8 0.0112
Tab. IV.2  Jeu de oeients du modèle miroméanique sans ré-identiation du omporte-
ment du PP : modèle ACG EinPP90
Par l'intermédiaire de e jeu de oeients, il est possible de dérire de manière onvenable les
essais de tration ave les sauts de vitesse et les phases de relaxation pour toutes les formulations


































Fig. IV.7  Comparaison du modèle ACG EinPP90 ave l'expériene en tration uniaxiale ave
sauts de vitesse et phases de relaxation sur les TPEs
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En revanhe, pour des hargements supérieurs à e niveau de déformation ainsi que pour






























Fig. IV.8  Comparaison du modèle ACG EinPP90 ave les expérienes en tration uniaxiale
ave sauts de vitesse et phases de relaxation, et en tration monotone à une vitesse de défor-
mation de 0.5×10−2s−1, sur le TPE6040
Il en est de même pour les onditions d'autoohérene qui sont vériées de façon très ap-
proximatives, puisque le modèle ne permet pas d'estimer les hamps de déformation dans les
onstituants du TPE (gure IV.9). Ces onstats sont identiques dans le as du TPE4060.
Compte tenu de es résultats, il peut être intéressant de onsidérer que les partiules d'EPDM

































Fig. IV.9  Comparaison des déformations axiales et radiales en fontion du temps dans les
phases du TPE6040. Chargement marosopique en tration ave le modèle EinPP90
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IV.4.3 Simulations du modèle ave ré-identiation du PP
Le modèle ACG EinPP90 (sans ré-identiation du omportement de la matrie) ayant mon-
tré des limites, les oeients assoiés à la loi de omportement du PP sont ré-identiés, ainsi
que tous les autres oeients liés aux omportements non linéaires. Le nouveau jeu de oe-
ients obtenu est présenté dans le tableau IV.3.
EPDM
Coeient E(0) E(1) E(2) E(3) νa τ
(1) τ (2) τ (3)
Valeur 0.851 25.7 8.22 0.229 0.496 0.041 125 2381
Unité MPa MPa MPa MPa . s s s
PP
Comportement VE VP
Coeient E(0) E(1) ν n η σy Va ε˙0 C
Valeur 1060 944 0.415 5.49 0.072 10.9 5.99 0.156×10−4 1010





CAC dans le as du TPE4060 et TPE6040
Coeient aE bE aP bP DE DP
Valeur 1 0.266 1 0.0198 21.2 0.0321
Tab. IV.3  Jeu de oeients du modèle miroméanique ave ré-identiation du PP
Les prinipales modiations ont été portées aux oeients assoiés au aratère visqueux
du PP, pour la visoélastiité ave n et η, et pour la visoplastiité ave Va. La visoélastiité
devient ainsi fortement non linéaire (n=5.5 ontre 1.3 pour le PP90) et le volume d'ativation




pour le PP90). Ave l'aide de e jeu
de oeients, le omportement des TPEs est mieux dérit dans leur ensemble (gures IV.11 à


































Fig. IV.10  Comparaison du modèle ACG EinP ave les expérienes en tration uniaxiale ave


































Fig. IV.11  Comparaison du modèle ACG EinP ave les expérienes en tration uniaxiale ave
sauts de vitesse et phases de relaxation sur les TPEs (2/2)
Les niveaux de ontrainte atteints durant les sauts de vitesse sont ainsi mieux dérits, et
même pour des niveaux de déformation importants. Le omportement méanique des TPEs
intermédiaires est relativement bien représenté puisque 'est sur es formulations que le jeu
de oeients a été déterminé. Dans le as des TPE7525 et TPE2575, le modèle sous-estime
































Fig. IV.12  Comparaison du modèle ACG EinP ave les expérienes en tration uniaxiale ave
sauts de vitesse et phases de relaxation, et en tration monotone à une vitesse de déformation































Fig. IV.13  Comparaison du modèle ACG EinP ave les expérienes en tration uniaxiale ave
sauts de vitesse et phases de relaxation, et en tration monotone à une vitesse de déformation
de 0.5E-2 s
−1
, sur le TPE6040
Le modèle ne permet toutefois pas de représenter onvenablement les déharges (gures IV.12
et IV.13), ainsi que ertaines vitesses de solliitation pour ertains omposites (gure IV.12).
En e qui onerne les omportements à l'éhelle des phases, les hamps de ontraintes et de




































Fig. IV.14  Comparaison des déformations axiale et radiale en fontion du temps dans les

































Fig. IV.15  Comparaison des ontraintes axiale et radiale en fontion du temps dans les phases.



































Fig. IV.16  Comparaison des déformations axiale et radiale en fontion du temps dans les


































Fig. IV.17  Comparaison des ontraintes axiale et radiale en fontion du temps dans les phases.
Chargement marosopique en tration sur le TPE6040 ave le modèle EinP
L'utilisation de la règle de hangement d'éhelle en β est ainsi adaptée pour dérire l'hété-
rogénéité de omportement entre les onstituants des TPEs. Les onditions d'autoohérene
sont validées en tration monotone dans la gamme de déformation de l'étude et pour deux
formulations intermédiaires. Pour avoir une vision d'ensemble, les hamps de ontraintes sont


































Fig. IV.18  Comparaison de l'état de ontrainte dans les phases en fontion des déformations,
pour un hargement marosopique en tration sur le TPE4060 et le TPE6040
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IV.4.4 Validation du modèle miroméanique en exion
An de tester le modèle miroméanique, un essai de exion quatre points (gure II.62) a
été simulé et onfronté à l'expériene pour haque fration d'EPDM. La proédure utilisée est
similaire à elle employée pour valider le modèle miroméanique du PP (setion III.5.5 et
gure III.32). Le hargement imposé est un yle de harge/déharge jusqu'à un déplaement
maximal de 10mm. L'eort résultant est traé en fontion du déplaement du palonnier pour
haque formulation à la gure IV.19 dans le as d'un hargement monotone uniquement. Le

























Fig. IV.19  Comparaison du modèle ACG EinP ave les expérienes en exion 4 points sur
les TPEs
Pour toutes les ompositions, le modèle sous-estime le omportement réel des TPEs en exion.
Ce manque de raideur est a priori lié à la modélisation de la matrie en PP dans les TPEs, qui
ne permet pas de prendre en ompte une modiation du taux de ristallinité et de l'épaisseur
des lamelles ristallines en fontion du taux de partiules d'EPDM. De plus, la dissymétrie
de omportement du PP, mise en exergue au hapitre III, n'est pas intégrée dans la loi de
omportement de la matrie des TPEs. Il aurait été plus aisé d'analyser et éart de fore entre
le modèle et l'essai expérimental en ayant à disposition des informations sur le omportement
des TPEs en ompression. Des essais d'indentation tels que eux réalisés sur le PP pourraient
don être intéressants à mettre en plae, à ondition que la zone indentée soit susamment
grande pour être représentative de la mirostruture des TPEs.
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En e qui onerne la réponse des TPEs en déharge (gure IV.20), il est déliat de se
prononer. En eet, le omportement des TPEs étant sous-estimé lors de la première harge,
les déharges en sont aetées. Il semble toutefois que plus le taux d'EPDM est élevé, mieux le





















Fig. IV.20  Comparaison du modèle ACG EinP ave les expérienes en exion 4 points lors
d'un yle de harge/déharge sur les TPE7525 et TPE2575
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IV.5 Conlusions
Un modèle miroméanique a été développé an de prédire le omportement méanique
des TPEs dans une gamme de déformation modérée. En élastiité linéaire, e modèle dérit
orretement le module d'Young des diérents TPEs, mais il a plus de diulté à prédire
l'évolution du oeient de Poisson ave la teneur en EPDM. L'augmentation du taux de
ristallinité du PP dans les TPEs est ainsi en partie ompensée par la diminution de l'épaisseur
de ses lamelles ristallines. Le modèle miroméanique a ensuite été étendu au domaine non
linéaire, où il a été omparé à des essais expérimentaux en tration uniaxiale. Pour e type de
solliitation, on retrouve les onstats mis en évidene sur le modèle marosopique du PP dans
le hapitre III. Le modèle dérit ainsi relativement bien les TPEs en hargement pour diérentes
vitesses de solliitation et durant des phases de relaxation, alors qu'il est mis en défaut lors des
déharges. En e qui onerne les onditions d'autoohérene, la règle de transition d'éhelle en
β a été validée sur deux motifs représentatifs de la mirostruture en tration monotone. Enn,
le modèle ACG EinP a été utilisé pour modéliser des essais de exion qui ne faisaient pas partie
de la base d'identiation. Il en ressort également que la loi de omportement assoiée au PP
n'est a priori pas assez rihe. Un modèle plus évolué, de type miroméanique ave prise en




Conlusions générales et perspetives
De part leur grande utilisation et leur nature, les pièes en élastomère vulanisé sont une
soure importante de déhets. Une des voies de revalorisation de es matériaux est leur
réutilisation sous forme de partiules dans des omposites à matrie polymère. Il est ainsi
possible de diminuer leur rigidité et d'augmenter leur résistane aux hos de faible énergie
(ho à faible vitesse sur pare-ho d'automobile). Cette étude est ainsi née d'une ollaboration
entre le LIMatB et l'Institut für Allgemeinen Mashinenbau und Kunststotehnik de la
Tehnishe Universität Chemnitz, qui développe e onept de matériaux.
Les omposites thermoplastiques élastomères (TPEs) étudiés sont omposés d'une matrie
en homopolymère polypropylène isotatique (PP) et de partiules d'élastomère reylées à
base d'éthylène propylène diène monomère (EPDM). L'objetif e travail de thèse est la
aratérisation expérimentale et la modélisation du omportement méanique de es TPEs
ainsi que de leurs onstituants. La nalité étant de proposer des modèles miroméaniques
permettant de prédire le omportement méanique du PP et des TPEs à température ambiante
et pour des déformations modérées.
Avant d'introduire les perspetives, un bilan du travail réalisé est présenté.
Travaux réalisés
La nature omplexe de es matériaux, exposée dans le hapitre bibliographique, a néessité
la mise en plae d'une ampagne de aratérisation physio-himique et méanique. Ces
essais ont eu pour objetifs d'enrihir nos onnaissanes sur les méanismes de déformation
de es matériaux et de faire ressortir des propriétés importantes, néessaires à prendre en
ompte dans les modèles de omportement. Parmi elles-i, il a été mis en évidene que le
omportement méanique du PP est dépendant du taux de ristallinité et de l'épaisseur des
lamelles ristallines, que son aratère visoélastique est présent dès les petites déformations
et qu'une ontrainte interne apparaît lorsqu'il est solliité méaniquement. En e qui onerne
les TPEs, l'analyse morphologique a montré qu'ils sont onstitués d'une matrie en PP et
de partiules d'EPDM dispersées aléatoirement. L'interfae entre es deux matériaux est
aratérisée par une bonne adhésion, e qui a permis de la supposer parfaite dans les modèles.
Le omportement méanique des TPEs est prinipalement régi par elui de la matrie en PP,
dont le taux de ristallinité et l'épaisseur des lamelles varient en fontion du taux de partiules
d'EPDM.
A l'aide de es observations, un modèle miroméanique a été développé pour prédire le
omportement méanique du PP sous solliitation omplexe. Ce modèle, qui prend en ompte
le omportement des phases amorphe et ristalline, a dans un premier temps été mis en
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plae en élastiité linéaire pour dérire le omportement marosopique du PP en fontion de
son taux de ristallinité. Ce modèle a ensuite été étendu au omportement non linéaire. Il a
été omparé à un modèle plus simple de type marosopique par l'intermédiaire d'essais de
tration uniaxiale. Pour e type de hargement, l'apport du modèle miroméanique a été mis
en évidene. An de simuler onvenablement des essais d'indentation instrumentés, introduits
dans la proédure d'identiation du PP90, une dépendane à la pression hydrostatique a
été introduite dans la loi d'éoulement visoplastique. Pour valider le modèle ainsi formulé,
des essais de exion ont été modélisés ave le jeu de oeients identié préédemment. On
onstate alors que le omportement du PP90 est bien représenté par le modèle miroméanique
pour es types de solliitations, à la diérene de elui du PP150 qui surestime légerement
la fore d'indentation dans le domaine élastovisoplastique. Dans les gammes de déformation
onsidérées, la règle de transition d'éhelle en β garantit l'autoohérene du modèle en tration
et en ompression, ave toutefois un niveau de ontrainte un peu élevé dans la phase ristalline
dans le domaine élastovisoplastique.
Enn, un modèle miroméanique a été développé pour prédire le omportement méanique
des TPEs. Dans elui-i, le omportement assoié à la matrie en PP est dérit par l'inter-
médiaire du modèle marosopique étudié préédemment sur le PP90. Les onstituants des
TPEs sont ainsi supposés homogènes, il n'est alors pas possible de prendre en ompte une
évolution du taux de ristallinité du PP ave le taux d'EPDM dans les TPEs. Toutefois, le
modèle miroméanique permet de bien représenter les propriétés élastiques des diérentes
formulations. L'eet d'une augmentation du taux de ristallinité du PP sur le omportement
marosopique des TPEs semble ainsi être atténué par la diminution de l'épaisseur des
lamelles ristallines. Dans le domaine élastovisoplastique, le modèle miroméanique dérit
onvenablement les TPEs en tration uniaxiale après avoir été identié sur seulement deux
formulations. Pour y parvenir, tous les oeients assoiés aux omportements non linéaires
ont dû être identiés. Toutefois, tel que le laissaient présager les résultats obtenus sur le
modèle marosopique du PP90, le modèle miroméanique ne parvient pas à modéliser
dèlement les phases de déharge. Le modèle a également des diultés à dérire les essais de
exion. La réponse de es derniers, qui ne sont pas utilisés dans la proédure d'identiation,
sont sous-estimés par le modèle. L'utilisation d'une approhe plus évoluée pour dérire le
omportement de la matrie en PP, tel un modèle miroméanique ave prise en ompte de
l'inuene de la pression hydrostatique sur le omportement méanique, aurait sans doute
été mieux adaptée. En e qui onerne les onditions d'autoohérene, la règle de transition
d'éhelle en β est validée sur deux motifs représentatifs des mirostrutures du TPE4060 et du
TPE6040 en tration monotone.
Perspetives
A la suite de es travaux, il serait intéressant d'approfondir ertains points et de prendre en
ompte de nouveaux éléments an d'améliorer les modèles proposés.
Le omportement méanique des partiules d'EPDM a pour l'instant été aratérisé par
l'intermédiaire d'essais de nanoindentation. Les propriétés élastiques déterminées par ette
méthode n'ont pas été orrigées pour prendre en ompte des interations méaniques entre
l'indenteur et le substrat en tant que matériau hétérogène. Le module d'élastiité obtenu de
35MPa peut sembler ainsi trop élevé pour un élastomère hargé. La mise en plae de nouveaux
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moyens de aratérisation, au moins pour vérier les propriétés élastiques, permettrait
de mieux modéliser les TPEs. Des essais ÷dométriques pourraient être utilisés, où les par-
tiules d'EPDM seraient immergées dans de l'huile et solliitées par une pression hydrostatique.
An d'améliorer la modélisation du PP pour diérents taux de ristallinité, il faudrait
dans un premier temps intégrer des essais méaniques dans la proédure d'identiation sur
le PP150. Il serait alors possible de mieux dérire le omportement des phases ristalline et
amorphe. La mise en plae d'un motif EF dans la proédure d'identiation, représentatif de
la mirostruture du PP150, aurait également des eets bénéques pour dérire les hamps de
ontraintes et de déformation dans les phases du PP.
Les essais de aratérisation ont mis en évidene la forte dépendane entre la mirostruture
du PP et son omportement méanique marosopique. Pour l'instant, même si l'inuene
de l'épaisseur des lamelles ristallines du PP a été onstatée, l'impat sur ses propriétés n'a
pas été lairement identié et modélisé. Il serait alors intéressant d'étudier de manière plus
approfondie le PP160 en réalisant d'autres essais méaniques que l'essai de tration monotone.
L'étude de matériaux ayant un taux de ristallinité semblable et où seule l'épaisseur des
lamelles ristallines serait modiée pourrait également failiter ette analyse. Pour ela, il
serait néessaire de mettre en plae de nouveaux traitements thermiques, tout en s'assurant
qu'ils ne modient pas d'autres propriétés physio-himiques. Il serait alors possible d'intégrer
une ou plusieurs variables supplémentaires dans la loi de omportement assoiée à la phase
ristalline an de prédire le omportement du PP pour diérents taux de ristallinité et pour
diérentes épaisseurs de lamelles ristallines. Le modèle miroméanique du PP pourrait alors
être utilisé de manière eae pour dérire le omportement de la matrie en PP dans les
TPEs. Il faudrait alors travailler ave un nouveau shéma d'homogénéisation à deux éhelles,
où le modèle miroméanique du PP serait utilisé pour dérire le omportement de la matrie
dans l'approhe miroméanique de la modélisation des TPEs.
Dans le as du PP, la règle de transition d'éhelle en β pourrait également être modiée pour
diminuer l'éart en ontrainte observé dans la phase ristalline entre le modèle miroméanique
et le motif EF. L'aommodation non linéaire des hamps de ontrainte et de déformation
entre les phases est pour l'instant prinipalement assoiée aux omposantes déviatoriques
des grandeurs loales. La prise en ompte du rle de la omposante hydrostatique dans
la démarhe de hangement d'éhelle, omme pour les milieux poreux, pourrait être un
des axes d'amélioration. Il serait également possible de partitionner la phase ristalline, en
position de matrie dans le motif EF, en deux zones distintes an de ne pas moyenner les
hamps méaniques sur l'ensemble de la phase. En eet, les aluls EF ont montré que es
hamps pouvaient être fortement hétérogènes au sein d'une même phase. Un ertain nombre
d'informations sont ainsi perdues en eetuant une seule moyenne sur l'ensemble de la phase.
Pour s'assurer que les modèles développés puissent prédire tous types de hargement, des
essais de torsion ou de isaillement pourraient également être mis en plae an de solliiter les
matériaux à l'aide de hargements purement déviatoriques.
D'un point de vue industriel, les modèles développés permettent de dérire le omportement
méanique des TPEs en onnaissant le taux d'élastomère. Ces modèles étant utilisables dans des
odes EF industriels, il est possible d'intégrer dès la oneption des pièes, la rigidité élastique
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des TPEs an d'optimiser le matériau vis-à-vis d'un ahier des harges onstruteur. On peut
ainsi onstruire à façon toute une gamme de matériaux à rigidité élastique ontrlée ave
seulement deux omposants prinipaux (PP et EPDM). Les propriétés élastovisoplastiques
des TPEs peuvent également être déduites du taux de partiules d'élastomères, permettant
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Strutures ristallines du PP
Struture monolinique et sphérolite de type α
a (nm) b (nm)  (nm) α = γ (◦) β (◦) ρ (g/cm3)
[Natta et Corradini, 1960℄ 0.665 2.096 0.650 90 99.33 0.936
[Turner-Jones et al., 1964℄ 0.666 2.078 0.6495 90 99.62 0.946
Tab. A.1  Les paramètres de la maille monolinique
L'enthalpie de fusion δH0m varie de 137J/g à 207J/g suivant les auteurs [Karger-Kosis, 1995℄.
L'obtention d'un éhantillon de PP totalement ristallin étant impossible, les valeurs sont ex-
trapolées et dépendent des méthodes utilisées. Il semble qu'une enthalpie de fusion de l'ordre
de 207J/g soit la plus able [Karger-Kosis, 1995℄ [Bu et al., 1988℄.
La température de fusion Tm0 de la phase α varie de 174◦C à 220◦C suivant les au-
teurs [Karger-Kosis, 1995℄. D'après e dernier et [Bu et al., 1988℄, il semble que Tm0 soit
prohe de 187.5◦C.




Struture hexagonale et sphérolite de type β
a (nm)  (nm) α = γ (◦) β (◦) ρ (g/cm3)
[Turner-Jones et al., 1964℄ 1,908 0,649 90 120 0,921
Tab. A.2  Les paramètres de la maille hexagonale
L'enthalpie de fusion δH0m de ette phase varie de 100J/g à 193J/g suivant les auteurs et les
méthodes de aratérisation employées [Karger-Kosis, 1995℄. Sa température de fusion Tm0
est de 184± 4◦C [Lotz et Wittmann, 1986℄.
Struture trilinique γ
a (nm) b (nm)  (nm) α (◦) β (◦) γ (◦)
[Turner-Jones et al., 1964℄ 0.664 2.14 0.650 89 99.6 99




Proédure de alul du tenseur CAC
Pour un matériau onstitué de phases isotropes dont les phases sont sphériques, l'équation
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ave µr et Kr respetivement les modules de isaillement et de ompressibilité des phases r.
Les onstantes αr, βr, bkr et bjr sont néessaires pour dénir les tenseurs de loalisation A et
de onentration B du matériau hétérogène :
Ar = αrK + βrJ avec Br = bkrK + bjrJ (B.3)
ave
I = K + J (B.4)
où I est le tenseur identité d'ordre 4, et K = 1
3
I ⊗ I. Les tenseurs K et J sont idempotents
de sorte que JJ = J et KK = K, et vérient la relation JK = KJ = 0.
L'équation impliite I.20 devient alors :

3KAC = f0 3K0 bk0 + f1 3K1 bk1
2µAC = f0 2µ0 bj0 + f1 2µ1 bj1
(B.5)
On herhe à déterminer 3KAC et 2µAC à partir des données µ0, µ1, K0 et K1. La méthode
du point xe est utilisée pour résoudre e système. L'initialisation se fait en donnant à KAC et
µAC la valeur de la moyenne des bornes de Voigt et Reuss (pour une meilleure lisibilité, xAC










(2µR + 2µV )
(B.6)







































( |3KiAC − 3Ki−1AC |
3KiAC
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On alule alors les tenseurs B et A ainsi que le tenseur C
ACC




Estimation de K et µ du PP et des TPEs
C.1 Modèle ACG-AinC du PP
Les estimations des modules de ompressibilité K et de isaillement µ du PP sont présentées





































Fig. C.1  Estimation du module de ompressibilité KPP du PP pour diérentes approhes,
dans le as où les propriétés de la phase ristalline sont estimées sur le modèle ACG-AinC.



































Fig. C.2  Estimation du module de isaillement µPP du PP pour diérentes approhes, dans le
as où les propriétés de la phase ristalline sont estimées sur le modèle ACG-AinC. Ec=6300MPa
et νc=0.35, Ea=0.9MPa et Ka=2140MPa
C.2 Modèle ACG-EinP des TPEs
Les estimations des modules de ompressibilité K et de isaillement µ des TPEs sont pré-




































Fig. C.3  Estimation du module de ompressibilité KTPE pour diérentes approhes.




































Fig. C.4  Estimation du module de isaillement µTPE pour diérentes approhes.
KPP=3920MPa , µPP=710MPa et KEPDM=1460MPa , µEPDM=12MPa
Alors que les modules de isaillement des TPEs sont orretement dérits par l'approhe
autoohérente généralisée, elle-i a plus de diultés à préduire les modules de ompressibilité.
En eet, les TPE4060 et TPE2575 sont en dehors des bornes. Cela peut être lié à la présene
de porosités dans es matériaux, à une diulté de mesure du oeient de Poisson ou à une
modiation importante de la struture du PP en présene de teneur élevée en EPDM.
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Modélisation miroméanique de omposites
thermoplastiques élastomères à matrie polypropylène
Thomas Parenteau - Université de Bretagne-Sud - LIMatB, rue de Saint-Maudé, BP 92116,
56321 Lorient Cedex
De part leur grande onsommation et leur nature, les pièes en élastomère vulanisé sont une
soure importante de déhets. Une des voies de revalorisation de es matériaux est leur réutilisation
sous forme de partiules dans des omposites à matrie polymère an de diminuer leur rigidité et
d'augmenter leur résistane aux hos de faible énergie. Cette étude est ainsi née d'une ollaboration
entre le LIMatB et l'Institut für Allgemeinen Mashinenbau und Kunststotehnik (IMK) de la
Tehnishe Universität Chemnitz (TUC), qui développe e onept de matériaux mis en forme par
des proédés d'injetion lassique.
L'objetif de ette étude est la aratérisation expérimentale et la modélisation du omportement
méanique de omposites thermoplastiques élastomères (TPEs) ainsi que de ses onstituants avant
strition et à température ambiante. On peut ainsi espérer qu'une onnaissane à priori des propriétés
d'usage de es omposites permettrait d'optimiser la oneption de pièes en TPE. Les TPEs sont
omposés d'une matrie en homopolymère polypropylène isotatique (PP) et de partiules d'élastomère
reylées à base d'éthylène propylène diène monomère (EPDM). La nature omplexe du PP, mise
en évidene à travers diérents moyens de aratérisation physio-himique et méanique, nous a
inité à développer un modèle miroméanique, en distinguant dans e polymère semi-ristallin, une
phase amorphe et une phase ristalline. A partir d'un motif représentatif permettant d'estimer les
propriétés élastiques du PP en fontion de son taux de ristallinité, un modèle miroméanique de
type autoohérent généralisé est ensuite omparé à un modèle marosopique plus simple pour dérire
son omportement élastovisoplastique. L'inuene de la pression hydrostatique sur le omportement
du PP est également étudiée par l'intermédiaire d'essais d'indentation instrumentés réalisés au
LARMAUR (Université de Rennes 1). Cette spéiité a été prise en ompte dans la loi d'éoulement
visoplastique de la phase ristalline, en simulant par approhe inverse les essais d'indentation. Enn,
le modèle miroméanique du PP a été validé par la simulation d'essais de exion quatre points. Dans
le as des TPEs, un modèle miroméanique a également été retenu an d'optimiser les propriétés
d'usage de es matériaux en développement. La loi de omportement des TPEs est ainsi onstruite,
via une démarhe d'homogénéisation, à partir du omportement méanique des partiules d'EPDM et
à l'aide de la loi marosopique déterminée pour le PP. Identié sur des essais de tration uniaxiale
pour deux frations volumiques de partiules d'EPDM (40%w et 60%w), les prévisions du modèle
miroméanique des TPEs sont ensuite analysées et omparées aux résultats d'essais de exion et
d'essais de tration sur d'autres formulations des omposites. Les modèles développés ont été implantés
dans le ode  éléments nis  Abaqus an de permettre le alul de pièes industrielles et l'analyse
des essais de exion et d'indentation. A l'éhelle des phases, es analyses par  éléments nis  ont
permis également de realer la règle de transition d'éhelle retenue pour dérire l'aommodation
non linéaire des hamps méaniques entre les phases des modèles miroméaniques du PP et des TPEs.
Mots lés : thermoplastique élastomère, polymère semi-ristallin, aratérisation physio-himique
et méanique, modélisation miroméanique, milieux hétérogènes et homogénéisation.
